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Abstract
In the present dissertation the formation of microstructure, the kinetics of densification and
the formation of surface layers developing during liquid phase sintering of silicon carbide are
studied. The focus is on the additive systems Al2O3 plus Y2O3 and AlN plus Y2O3.
Phase and especially liquid phase formation in both of the systems SiC, Al2O3, Y2O3
and AlN, Al2O3, Y2O3 are investigated in detail examining 12 respectively 17 different
compositions per system. Melting temperatures have been determined by TG/DTA, in both
systems for the first time. Phase composition of samples was analysed by the combination
of XRD, SEM and EDX. In the system SiC, Al2O3, Y2O3 the formation of the phases
expected from the quasibinary Al2O3, Y2O3 could be observed thus silicon carbide has to be
in equilibrium with the oxide additives. The low solubility of SiC in the oxide melt, which
was suggested by Hoffmann and Nader, could be confirmed. In the system AlN, Al2O3,
Y2O3 the formation of phases as stated by Medraj was confirmed, except for the dimension
of the stability region of the γ- spinel and YAG which is wider in the present work.
For the first time diffusion coefficients of the species Y3+ and Al3+ in the oxide melt formed
by Al2O3 and Y2O3 at temperatures above 1825 ◦C were determined. The values are in the
order of 2 · 10−6 cm2/s which results in a diffusion length of 14.1 µm for a diffusion time of
one second. This allows the fast equilibration of Y and Al deficiencies.
Kinetics of densification was modeled by kinetic field, master curve and thermokinetic
method, based on detailed experimental investigation of the shrinkage during liquid phase
sintering of SiC. It could be proved that the first 30− 40 % of densification are controlled by
solid phase reactions which accelerate particle rearrangement without presence of a liquid
phase. During the remaining 60− 70 % of densification a liquid is present, resulting in the
predominance of mechanisms of liquid phase sintering. The models deliver activation energies
in the range from 608 KJ/mol to 1668 kJ/mol and allow, within the scope of validity of each
method the prediction of densification during liquid phase sintering of silicon carbide.
When sintering silicon carbide with Al2O3 plus Y2O3 the formation of several surface
layers, depending on atmosphere, maximum temperature, dwelling time and amount and
composition of additives was observed. In nitrogen atmosphere with low partial pressures a
surface layer consisting of AlN is forming whilst at high partial pressures SiAlON- polytypes
occur. After sintering in Argon or Ar-CO- atmosphere three main types of surface layers
are present. One consists of alumina, one contains only YAG and one shows highly porous,
additive depleted regions. An explanation for the formation of the several surface layers
could be given by the combination of the determined diffusion coefficients with the results
achieved in the thermodynamics part.
The results achieved in this work can be a contribution to the knowledge based design of
the production process of liquid phase sintering of silicon carbide.
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1. Einleitung, Motivation und Zielstellung
Siliciumcarbid ordnet sich als Keramik in die Gruppe der anorganisch- nichtmetallischen
Werkstoffe ein. Keramiken zeichnen sich gegenüber organischen (d.h. Polymeren) und metal-
lischen Materialien durch ihre höhere Härte, Temperaturfestigkeit und Korrosionsstabilität
bei gleichzeitig mittleren Dichtewerten aus ([Kol09] S.3.).
In der Industrie findet Siliciumcarbid aufgrund dieser Eigenschaften vielfältige Anwen-
dung. Als Strukturkeramik wird es beispielsweise für Gleitringdichtungen oder mit C- Fasern
verstärkt für Bremsscheiben und als Funktionskeramik für Heizleiter oder als Halbleiter in
elektronischen Schaltungen genutzt.
Das auf synthetische Weise hergestellte SiC- Pulver lässt sich aufgrund seines vorwiegend
kovalenten Bindungscharakters nur schwer sintern. Auf der Suche nach möglichen Sinterver-
fahren hat sich eine Vielzahl von Werkstofftypen mit unterschiedlichen Werkstoffeigenschaf-
ten und Anwendungen entwickelt.
Unter diesen Werkstofftypen zeichnet sich flüssigphasengesintertes SiC (engl. liquid pha-
se sintered silcon carbide, kurz: LPSSiC) durch einige besondere Eigenschaften aus. Beim
Flüssigphasensintern von SiC wird die Sinterung durch die Zugabe von Sinteradditiven, vor-
wiegend Al2O3 und Y2O3 oder AlN und Y2O3, die zwischen 1800 ◦C und 1900 ◦C eine flüssige
Phase bilden, gefördert. Dadurch wird eine Reduktion der Sintertemperatur, eine schnellere
und homogenere Verdichtung und durch Variation der Korngrenzenphasen die Beeinflussung
der mechanischen, chemischen und elektrischen Eigenschaften (grain boundary engineering,
[Böc09] S.281 oder [Dre97]) möglich. Beispielsweise kann gegenüber festphasengesintertem
SiC eine Steigerung des Bruchwiderstandes um 40− 100 % erreicht werden ([Tel07] S. 909).
Wie bei allen Keramiken erhält beim LPSSiC das Material seine endgültigen Eigenschaf-
ten durch das Sintern. Einen Überblick über die Entwicklung des Materials beim Flüs-
sigphasensintern von SiC ist in Abbildung 1.1 gezeigt. Im Werkstück findet im Wesentli-
chen bestimmt durch die Thermodynamik und kinetische Einflüsse, die Ausbildung der Mi-
krostruktur statt. Zwischen den anfangs lose verbundenen SiC- Körnern bilden sich Material-
brücken aus; die flüssige Phase ermöglicht durch Lösungs– und Wiederausscheidungsprozesse
Gestaltänderungs- /anpassungsprozesse der SiC- Körner und erleichtert Partikelumordnun-
gen, wodurch Poren geschlossen werden können und eine Verdichtung auftritt. Verbunden
mit der Verdichtung des Materials tritt eine Sinterschwindung im Bereich von 16 % bis
20 % auf. An der Grenze zwischen Werkstückoberfläche und Sinteratmosphäre finden Zer-
1
1. Einleitung, Motivation und Zielstellung
Abb. 1.1.: Schematische Darstellung
der Materialentwicklung beim Flüssigpha-
sensintern von SiC
setzungsreaktionen der Additive statt, die die Bildung einer teilweise porösen, an Additiven
verarmten Randzone (sog. Sinterhaut) nach sich ziehen. Um solche Zersetzungsreaktionen
zu verringern, sind die Werkstücke bei der Herstellung von LPSSiC oft von einem Pulverbett
mit materialähnlicher Zusammensetzung umgeben [Win99].
Diese Prozesse bestimmen die Herstellungskosten und Reproduzierbarkeit von LPSSiC.
Das Pulverbett ist wie die Entfernung der Sinterhaut nach dem Sintern ein Kostenfaktor.
Ebenso erschwert die Sinterschwindung eine endformnahe Fertigung. Die Mikrostrukturaus-
bildung bestimmt die Materialeigenschaften und damit auch deren Reproduzierbarkeit.
Ziel der Arbeit ist die Beschreibung und Modellierung der Sinterschwindung, Mikrostruk-
turausbildung und Randzonenbildung während der Sinterung von LPSSiC, wodurch eine Re-
duktion der Kosten und eine Verbesserung der Reproduzierbarkeit der Materialeigenschaften
bei der Herstellung von LPSSiC möglich wird.
Um die bei der Herstellung von LPSSiC auftretenden Phänomene Gefügeausbildung,
Randschichtbildung, und Sinterschwindung beschreiben und modellieren zu können, ist eine
eingehende Betrachtung der diesen Phänomenen zugrundeliegenden chemisch/physikalischen
Abb. 1.2.: Zielstellung der Arbeit und Herangehensweise
anhand Schwerpunktthemen.
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Vorgänge nötig. In Abbildung 1.2 ist die Zielstellung und die Bearbeitung anhand der Schwer-
punktthemen Phasenbildung, Schwindungskinetik und Diffusion der Additive illustriert.
Die Mirkostrukturausbildung wird neben kinetischen Einflüssen maßgeblich durch die Pha-
sen, die aus den am Herstellungsprozess beteiligten Elementen gebildet werden, bestimmt.
Die Thermodynamik bietet die Möglichkeit der Beschreibung und ab initio Berechnung von
unter Gleichgewichtsbedingungen gebildeten Phasen. Eine thermodynamische Beschreibung
des für das Flüssigphasensintern von SiC maßgeblichen Gesamtsystems Si, Al, Y, O, C, N
existiert bisher nicht. Als Bestandteil des Gesamtsystems sind besonders die offensichtlichen
Randsysteme SiC, Al2O3, Y2O3 und SiC, AlN, Y2O3 und die durch die jeweiligen nativen
Oxidschichten hineinspielenden Systeme SiO2, Al2O3, Y2O3 und AlN, Al2O3, Y2O3 von In-
teresse. Veröffentlichungen zur Phasenbildung in diesen Systemen sind vorhanden jedoch auf
die Standardzusammensetzungen beschränkt und nicht umfassend untersucht. Insbesondere
existieren im System SiC, Al2O3, Y2O3 keine experimentellen Arbeiten zur Schmelzphasen-
bildung, die beim Flüssigphasensintern eine bedeutende Rolle spielt. Zur Thermodynamik
des Systems Si, Y, Al, O, C existiert ein kompletter thermodynamischer Datensatz aus dem
Jahr 1994 [Grö94]. Eine aktuelle Überarbeitung des Systems soll anhand der in der vorlie-
genden Arbeit erzielten experimentellen Ergebnisse möglich werden.
Die bei der Herstellung auftretenden Schwindungsprozesse während der Sinterung kön-
nen durch eine kinetische Modellierung des Schwindungsverhaltens beschrieben werden, die
Bestandteil des Schwerpunktthemas Schwindungskinetik sind. In der Literatur finden sich
nur wenige Arbeiten zu diesem Thema (Abschnitt 2.2). Eine systematische Untersuchung
und Modellierung anhand aktueller Modellierungsmethoden, die auch die Möglichkeiten der
derzeitigen Rechentechnik nutzt, existiert nicht.
Die Bildung von Randzonen wird durch das Zusammenspiel von Phasenbildung, Wechsel-
wirkungen mit der Gasatmosphäre und Transportprozessen in der flüssigen Phase beeinflusst.
Der Abschnitt Diffusion der Additive widmet sich den Transportprozessen in der flüssigen
Phase und ermöglicht damit in Kombination mit den Ergebnissen aus dem Schwerpunkt-
thema Thermodynamik ein tieferes Verständnis der für die Randzonenbildung maßgeblichen
Vorgänge. Zusätzlich wird die Randzonenbildung an konventionellem LPSSiC in einem ge-
sonderten Kapitel experimentell untersucht, innerhalb dessen die in den zuvor genannten
Abschnitten gewonnen Erkenntnisse angewandt und verifiziert werden. Zu Wechselwirkun-
gen mit der Gasatmosphäre existiert, vor allem aufgrund ihrer Bedeutung im Zusammenhang
mit dem bei der Herstellung von LPSSiC häufig verwendeten Pulverbett, eine Vielzahl ex-
perimenteller und thermodynamischer Veröffentlichungen (Abschnitt 2.2). Eine Anwendung
dieser Ergebnisse, um die Bildung von Randschichten zu erklären, fehlt jedoch ebenso wie
Aussagen zu Diffusionsgeschwindigkeiten in der flüssigen Phase. Die Bildung von Randzo-
nen wird in der Literatur vereinzelt beschrieben, aber nicht diskutiert. Untersuchungen zum
Verständnis der Ursachen für deren Bildung sind nicht vorhanden.
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2.1. Siliciumcarbid
„Siliciumcarbid (SiC) ist die einzige Verbindung im binären System Si - C“ ([Kri89], Ab-
schnitt 4.3.0.1, Seite S.67 oder [Kle93]). Seine Entdeckung geht vermutlich auf Berzelius
zurück, der im Jahr 1810 zum ersten Mal über die Bildung von SiC berichtete ([Sch10]). Die
großtechnische Synthese von SiC gelang erstmals zum Ende des 19. Jahrhunderts Acheson,
indem er Quarzsand mittels Koks entsprechend der Brutto-Reaktionsgleichung 2.1 zu SiC
reagierte [Ach93].
SiO2 + 3C → SiC + 2CO (2.1)
Im Glauben, er habe eine Verbindung aus Kohlenstoff und Korund hergestellt, nannte er den
Werkstoff Carborundum. Bis heute erfolgt die Herstellung von SiC, die bei Temperaturen
zwischen 1700− 2400 ◦C stattfindet, nach dem nach Acheson benannten Verfahren.
Viele der Materialeigenschaften von SiC, von denen ausgewählte in Tabelle 2.1 aufgeführt
sind, sind auf den partiell ionischen Bindungscharakter zurückzuführen, der mit einem Anteil
von 12 % ionischer und 88 % kovalenter Bindung eine starke Dominanz kovalenter Bindung
aufweist ([Sch08] S.686). Diese Bindungsanteile ergeben sich aus der Atomanordnung der
Elemente im SiC- Molekül. Wie von Kohlenstoff bekannt, existiert auch für Si eine sp3-
Hybridisierung der Orbitale. Dadurch können sich die Atome im Molekül tetraedrisch an-
ordnen, wobei die Tetraederlücke durch ein Element und die Tetraederecken durch das jeweils
andere Element besetzt werden [Ott25] (Abbildung 2.1a). Die sp3- hybridisierten Orbitale
der beiden Elemente überlappen sich dabei gegenseitig. Im SiC- Kristall verknüpfen sich
die einzelnen durch die sp3- Hybridisierung entstandenen SiC4- bzw. CSi4- Tetraeder über
Abb. 2.1.: (a) Durch sp3-
Hybridisierung gebildete
SiC4- bzw. CSi4- Tetraeder
und (b) deren Anordnung
in den Modifikationen




Tab. 2.1.: Eigenschaften von SiC nach [Sch10]
Molekulargewicht 40
Dichte 3.21 g/cm3
Farbe - Rein: α- SiC farblos, reines β- SiC gelb
- Mit N Einbau: 3C, 6H grün; 4H, 15R gelb
- Mit Al oder B Einbau: blau-schwarz
Mohshärte 9.5 - 9.75
Zersetzungstemperatur > 2300 ◦C
Hochtemperaturbeständigkeit bis zu 1500 ◦C
Oxidationsbeständigkeit bis zu 1700 ◦C
Wärmeausdehngskoeffizient 4.7 · 10−6K−1 zwischen 20 ◦C und 1400 ◦C
Wärmeleitfähigkeit - 150 W/mK bei 20 ◦C
- 54 W/mK bei 1400 ◦C
E- Modul 410 GPa
Halbleitereigenschaft - n- leitend mit N Dotierung
- p- leitend mit Al oder B Dotierung
die Tetraederecken zu Ebenen, wobei die Tetraederspitzen aus der Ebene ragen. Die unter-
schiedlichen Kristallstrukturen des SiC ergeben sich durch die unterschiedliche Stapelung der
Tetraederschichten. In Abbildung 2.1b sind die beiden polymorphen Modifikationen des SiC,
3C in der Zinkblende- Struktur und 2H in der Wurtzit- Struktur, dargestellt. Die kubische
Modifikation, auch β- SiC genannt, tritt vorwiegend bei Temperaturen unterhalb 2000 ◦C
auf. Die hexagonale Modifikation wird α- SiC genannt und bildet sich zusammen mit weite-
ren hexagonalen Polytypen oberhalb 2000 ◦C. Eine Umwandlung von β- in α- SiC ist unter
Inertgas oberhalb 1900 ◦C möglich. Eine Stabilisierung von β- SiC bei diesen Temperaturen
kann dagegen durch den Einsatz einer Stickstoffatmosphäre erreicht werden [Böc09].
Eine Zusammenstellung der gängigsten SiC- Polytypen zusammen mit der entsprechen-
den Stapelvariante ist in Abbildung 2.2 gezeigt. Für SiC sind derzeit ca. 200 verschiedene
Polytypen bekannt [Böc09]. Eine Aufstellung findet sich in [Sha69] oder [Jep83].
SiC ist mit seiner Härte von 9.5-9.75 auf der Mohsskala nach Diamant, Borcarbid und kubi-
schem Bornitrid einer der härtesten bekannten Werkstoffe. Es besitzt für einen keramischen
Werkstoff eine relativ hohe Wärmeleitfähigkeit (Tabelle 2.1) und zeichnet sich durch die
gute Hochtemperaturstabilität, Oxidationsbeständigkeit und Korrosiondbeständigkeit aus.
Gegenüber den meisten Säuren und Laugen sowie organischen Lösungsmitteln ist SiC inert
und zeigt sich selbst gegen Königswasser und rauchende Salpetersäure resistent [Böc09]. Die-
se Eigenschaften sind durch eine sich an der Oberfläche des SiC bildende SiO2- Schicht, die
eine weitere Oxidation behindert, bedingt. Für reines SiC beginnt die Oxidation und damit
die Bildung der SiO2- Schicht bei Temperaturen um 600 ◦C, wobei die Bildungsrate einem
parabolischen Zeitgesetz folgt [Sch10]. Eine Besprechung zur Thematik der Oxidation von
SiC findet sich in [Pre08].
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Abb. 2.2.: Mögliche Stapelvarian-
ten der Tetraederebenen der häufigs-
ten SiC- Polytypen nach Jepps et al.
[Jep83]. (a) 3C ABC; (b) 6H, AB-
CACB; (c) 4H, ABCB; (d) 15R, AB-
CBACABACBCACB
Die elektrische Leitfähigkeit von SiC variiert stark mit der Dotierung. Für den spezifi-
schen Widerstand können Werte im Bereich zwischen 0.01 Ωm und 1013 Ωm erreicht werden
[Böc09]. Neben der angesprochenen elektrischen Leitfähigkeit und der Farbe (siehe Tabelle
2.1) sind auch die Halbleitereigenschaften von SiC von der Dotierung abhängig. Der Einbau
von Stickstoffatomen in das SiC- Gitter führt zur n- Leitung, der Einbau von Al oder B
dagegen zur p- Leitung.
2.1.1. Werkstofftypen
Die Herstellung technischer Keramiken, die üblicherweise gesintert werden, gestaltet sich
im Fall von SiC schwierig. Nach Greskovich und Rosolowski [Gre76] ist beim Sintern von
reinem SiC der Anteil des Materialtransports durch Oberflächendiffusion und Verdampfen/-
Kondensieren deutlich höher als der durch Volumen- und Korngrenzendiffusion, wodurch
eine Verdichtung verhindert wird [Sal07]. Grund dafür ist die geringe Mobilität von Si und
C im Kristallgitter, die auf den hohen Anteil an kovalenter Bindung zurückzuführen sind. Die
Selbstdiffusionskoeffizienten für α- und β- SiC bei 2000 ◦C liegen in der Größenordnung von
10−17 m2/s für Si und 10−15 m2/s für C ([Kir84], S. 108). Die Selbstdiffusionskoeffizienten
für Al und O in α- Al2O3, dass bei Temperaturen von 1600 ◦C drucklos dicht gesintert wer-
den kann, liegen im Vergleich dazu bei einer Temperatur von 1500 ◦C in der Größenordnung
von 10−10 m2/s [Ril09]. Eine Herstellung dichter SiC Keramiken ohne Unterstützung durch
Druck oder den Zusatz von Additiven ist deshalb selbst bei Temperaturen oberhalb von
2000 ◦C nicht möglich. So entwickelten sich über die Zeit die verschiedensten Verfahren zur
Herstellung dichter SiC- Keramiken und mit ihnen die entsprechenden SiC- Werkstofftypen.
Die bedeutendsten von ihnen werden im Folgenden dargestellt. Tabelle 2.2 gibt einen Über-
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blick über di SiC- Werkstofftypen und deren wichtigste Werkstoffeigenschaften zusammen.
Es sei bemerkt, dass neben den genannten noch weitere Herstellungsrouten für SiC wie
beispielsweise die Darstellung über chemische Gasphasenabscheidung (CVD) (u.a. [Hir91])
existieren.
Drucklos gesintertes SiC
Die Herstellung von drucklos gesintertem SiC (SSiC) gelang Anfang der 1970er Jahre erst-
mals Prochazka [Pro75], indem er β- SiC Ausgangspulver mit 0.5 Ma% Bor und 1 Ma% Koh-
lenstoff bei 2050 ◦C verdichtete. Als Grund für die Sinterbarkeit von SiC mit den Additiven B
und C gibt er die Substitution von Si bzw. C durch B und der damit verbundenen Erhöhung
der Leerstellenkonzentration an [Pro75]. Zudem wird eine Erhöhung der Oberflächenenergie
des SiC durch Reduktion der auf der SiC- Oberfläche vorhandenen SiO2- Schicht mit dem
zugegebenen Kohlenstoff und die lokale Bildung einer flüssigen Phase diskutiert [Sal07]. Als
weiterer effektiver Sinterzusatz hat sich Al erwiesen [Sal07] S.908, [Mul94].
Während der Sinterung schwindet das Material abhängig von der Ausgangsdichte in Grö-
ßenordnungen von 15 % und es finden abhängig von den verwendeten Sinteradditiven Um-
wandlungen der SiC- Polytypen statt [Sch10]. SSiC besitzt unter den SiC- Werkstoffen eine
hohe Härte und Festigkeit bei hohem SiC- Gehalt.
Druckunterstützt gesintertes SiC
Selbst mit Druckunterstützung lässt sich SiC nur unter sehr hohen Drücken von 2 GPa
und bei Temperaturen oberhalb 2100 ◦C verdichten [Nad73]. Ähnlich wie beim drucklosen
Sintern müssen daher beim Heißpressen (HPSiC), bei dem das Material üblicherweise in
Graphitmatrizen bei Drücken bis zu 50 MPa und Temperaturen zwischen 1900 und 2000 ◦C
uniaxial verpresst wird [Sch10], Additive wie Al, B oder C in geringen Mengen (< 2 Ma%)
zugesetzt werden. Der daraus resultierende Werkstoff weist aufgrund der kürzeren Sinter-
dauer ein im Vergleich zum SSiC feineres Gefüge auf, was sich auch in den Festigkeitswerten
widerspiegelt (vergl. Tabelle 2.2). Dichtes SiC (98 %t.d.) konnte 1956 erstmals von Allie-
gro [All56] über Heißpressen hergestellt werden. Durch Heißisostatisches Pressen (HIP), bei
dem der Druckaufbau allseitig geschieht, wurde eine weitere Steigerung der Dichte auf bis
zu 99.5%t.d. erreicht. Eine Weiterentwicklung des Heißpressens stellt das Spark- Plasma-
Sintern (SPS) oder Field- Assisted- Sintering (FAST) dar, bei dem zusätzlich zum aufge-
brachten Druck ein Stromdurchfluss durch die Probe oder die leitfähigen Graphitmatrizen
realisiert wird. So werden extrem hohe Heizraten möglich und die Sinteraktivität des Pulvers
steigt durch die Aktivierung von Partikeloberflächen und die Steigerung der Diffusionsraten
in den Partikelkontaktzonen ([Sch10], S. 155).
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Beim Flüssigphasensintern von SiC (LPSSiC) wird das SiC- Ausgangspulver mit ~5 Ma% ei-
ner Al2O3-Seltenerd- oder einer AlN-Seltenerdmischung versetzt, wobei Y2O3 das gebräuch-
lichste Seltenerdoxid ist. Diese Additive schmelzen während der Sinterung, die bei Tempe-
raturen oberhalb der Schmelztemperatur der Additivphasen liegt, und beschleunigen den
Sinterprozess (Abschnitt 2.2). Während des Abkühlens kristallisieren die Additive als oxi-
disch oder oxinitridische Phasen aus und es bildet sich ein meist feinkörniges, homogenes
Gefüge aus gerüstbildendem SiC, das in eine oxidisch- bzw. oxinitridische Korngrenzenphase
eingebettet ist.
LPSSiC lässt sich bei Temperaturen deutlich unterhalb von 2000 ◦C und mit deutlich
kürzeren Prozesszeiten als SSiC dicht sintern [Mul94].
Durch Variation der Additivelemente sowie Additivgehalte ergibt sich die Möglichkeit, die
Korngrenzenphasen bezüglich der mechanischen, chemischen und elektrischen Eigenschaften
zu beeinflussen (grain- boundary- engineering) [Böc09]. Beispielsweise kann der Bruchme-
chanismus vom intergranularen Bruch, wie er für SSiC dominiert, hin zum Bruch entlang der
Korngrenzen verschoben werden, wodurch sich die Festigkeit von LPSSiC gegenüber SSiC
deutlich steigern lässt [Pad94]. Für Korrosion bilden die oxidischen Korngrenzenphasen da-
gegen einen Angriffspunkt.
Reaktionsgebundenes SiC
Reaktionsgebundenes SiC wird durch eine Infiltration einer α- SiC und kohlenstoffhaltigen
Ausgangsmischung mit flüssigen oder gasförmigen Si- haltigen Verbindungen hergestellt.
Als Si- haltige Verbindungen kommen unter anderem Polycarbosilane oder reines Si sowie
Si- Dampf, SiH4, SiCl4 oder Dichlordimethylsilan zum Einsatz [Sal07]. Bei der Infiltration
reagiert der in der Ausgangsmischung vorhandene Kohlenstoff mit den Si- haltigen Infiltra-
tionsspezies zu SiC. Im Idealfall tritt dabei keine Schwindung im Bauteil auf. Als Spezialfall
wird beim siliciuminfiltrierten SiC (SiSiC) für die Infiltration reines Si im Überschuss ver-
wendet, so dass alle Poren vollständig gefüllt werden und ein Werkstoff aus gerüstbildendem
SiC und porenfüllendem Si ohne offene Porosität entsteht.
Rekristallisiertes SiC
Zur Herstellung von rekristalliertem SiC (RSiC) wird eine SiC- Pulvermischung mit bimo-
daler Korngrößenverteilung verwendet. Unter Luftabschluss finden bei Temperaturen bis zu
2500 ◦C auf Kosten der kleineren Kornfraktion Verdampfungs- und Kondensationseffekte so-
wie Oberflächendiffusion statt, die zu einem reinen Materialverbund aus SiC führen. Dabei
tritt keine Schwindung auf, die Ausgangsdichte bleibt erhalten und die Porosität liegt im
Bereich der Ausgangsporosität von typischerweise 15− 20 Vol% [Sch10].
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Keramisch gebundenes SiC
Keramisch gebundenes SiC basiert auf oxidisch oder nitridisch gebundenen SiC- Körnern
[Sch10]. Zur Herstellung werden SiC und Ton oder reine Oxide wie Al2O3 und SiO2 gemischt
und anschließend gebrannt [Sal07]. Dadurch entsteht ein Werkstoff mit Porositäten von bis
zu 20 Vol% und geringer Festigkeit, die jedoch für typische Anwendungen des Werkstoffs
in Schleifscheiben oder als feuerfeste Ziegel ausreichend sind. Im Fall von nitridgebundenem
SiC (NSiC) kommen als Zusätze zum SiC entweder Siliciumnitrid oder Siliciumoxinitrid zum
Einsatz, oder es wird reines Si zugesetzt, dass unter Stickstoffatmosphäre zu Siliciumnitrid
oder Siliciumoxinitrid reagiert.
2.2. Flüssigphasensintern
Flüssigphasensintern unterscheidet sich, wie dem Wort zu entnehmen ist, im Gegensatz zum
Festphasensintern, bei dem alle Materialkomponenten während des Sinterns im festen Zu-
stand vorliegen, durch das Auftreten einer flüssigen Phase während der Sinterung. Diese
flüssige Phase fördert die Verdichtung des Werkstoffs, indem sie die Beweglichkeit der Fest-
phasenpartikel erhöht und dadurch Partikelumordnungen fördert, indem sie Poren ausfüllt
und dadurch die Wirkung von Kapillarkräften verstärkt, indem sie im Falle der Löslichkeit
der festen in der flüssigen Phase Lösungs- und Wiederausscheidungsprozesse ermöglicht und
indem sie viele der beim Sintern wirkenden Diffusionsprozesse beschleunigt, da die Diffusi-
onsgeschwindigkeiten in der flüssigen Phase in der Regel deutlich höher sind als in der festen
Phase.
Verfahrenstechnisch werden im Falle einer beabsichtigten oder bewussten Flüssigpha-
sensinterung (durch Verunreinigungen der Ausgangpulver kann es auch zu unbeabsichtigten
oder unbewussten Flüssigphasensintern kommen) dem zu sinternden Material sog. Additive
in geringen Mengen beigemischt. Beim Sintern, dass bei Temperaturen mindestens oberhalb
der am niedrigsten schmelzenden Phase, jedoch unterhalb der Schmelz-/ Zersetzungstempe-
ratur der festen Phase, stattfindet, schmelzen die Additive komplett oder in Teilen auf und
beschleunigen die Sinterung. Beim Abkühlen erstarrt die Schmelze als Glas oder kristallin
zwischen der während des Sinterprozesses nicht aufgeschmolzenen festen Phase. Flüssig-
phasengesinterte Werkstoffe weisen daher ein mindestens zweiphasiges Gefüge auf. Bedingt
durch die gute Beweglichkeit der Festphasenpartikel es ist oft homogen und im Vergleich
zum entsprechenden Festphasensintern feinkörniger, was sich aus den kürzeren Sinterzeiten
bzw. niedrigeren Sintertemperaturen ergibt.
Neben der Erniedrigung der Sintertemperatur und der Verkürzung von Sinterzeiten er-
möglicht es das Flüssigphasensintern durch die Variation der Additivgehalte und Additiv-
zusammensetzungen und der damit verbundenen Veränderung der glasigen bzw. kristallinen
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Korngrenzenphase, die Werkstoffe bezüglich ihrer mechanischen, chemischen und elektri-
schen Eigenschaften zu verändern.
Das Flüssigphasensintern unterschiedlichster Materialien wurde in zahlreichen Veröffent-
lichungen untersucht und ist unter anderem in [Kin59], [Ger85], [Pet76] und [Ger09] zu-
sammenfassend dargestellt. Im Wesentlichen lässt es sich in drei unterschiedliche Stadien
einteilen, die sich gegenseitig stark überlappen.
1. Teilchenumlagerung / rearrangement: Mit dem Aufschmelzen der Additivphasen kann
die Schmelze im üblichen Fall, in dem die flüssige Phase die feste benetzt, in die
offenen Poren eindringen und durch die damit verbundene Erhöhung von Kapillar-
kräften bereits vorhandene fest/fest- Kontakte zwischen den Partikeln aufbrechen.
Abhängig vom Dihedralwinkel und dem Verhältnis zwischen Korngrenzenenergie und
Oberflächenenergiefest-flüssig kann die flüssige Phase die Korngrenzen durchdringen
[Ger09]. Hierbei können schon geringe Änderungen der Oberflächenenergiefest-flüssig,
die unter anderem durch die Löslichkeit der festen in der flüssigen Phase beeinflusst
werden, ausreichend sein um eine Durchdringung zu ermöglichen. Durch eine Ver-
ringerung der Reibung zwischen den Partikeln wird das Abgleiten der Pulverteilchen
aufeinander erleichtert. So erhöht sich die Beweglichkeit der Pulverteilchen, wodurch
Teilchenumlagerungen ermöglicht oder beschleunigt werden, die dieses Stadium kenn-
zeichnen und zu hohen Verdichtungsraten führen.
2. Lösung - Wiederausscheidung / solution reprecipitation: An fest/fest- Kontaktstellen,
die nach der Teilchenumlagerung noch durch einen dünnen Flüssigkeitsfilm vonein-
ander getrennt sind, kann eine von Kingery [Kin59] beschriebene Kontaktabflachung
stattfinden. Dabei geht an dünneren Stellen des Flüssigkeitsfilms mehr feste Phase
in Lösung als an breiteren. Der dadurch entstandene Konzentrationsunterschied wird
durch Diffusion der gelösten Festphasenatome von den flachen zu den breiten Be-
reichen, an denen die Festphasenatome wieder ausgeschieden werden, ausgeglichen.
Es entsteht eine Zentrumsannäherung benachbarter Teilchen, der zu einer makrosko-
pischen Schwindung führt. Zusammen mit der Kontaktabflachung sind im Lösungs-
Wiederausscheidungsstadium, aber auch in den anderen Stadien Kornvergröberungen
zu beobachten, die von Petzow et al. [Pet76] mit Ostwaldreifungsprozessen beschrieben
werden. Kleinere Teilchen gehen in der Schmelze bevorzugt in Lösung und scheiden
sich bevorzugt an großen Teilchen wieder aus, wodurch große Teilchen wachsen.
3. Skelettsintern / solid phase sintering : Kann sich, abhängig vom Anteil an flüssi-
ger Phase und der Benetzbarkeit der flüssigen durch die feste Phase, ein festphasiges
Skelett bilden, so tritt eine Verdichtung durch Materialtransport in der festen Pha-
se auf [Pet76]. Das Endstadium des Flüssigphasensinters ist durch die Mechanismen
des Festphasensinterns wie Korngrenzendiffusion, Oberflächendiffusion und viskoses
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Fließen bestimmt. Die Schwindungsrate in diesem Stadium ist im Vergleich zu den
vorangegangenen Stadien relativ niedrig und bewegt sich im Bereich des für ein ent-
sprechendes Festphasensintern Üblichen. Es tritt Kornwachstum durch Ostwaldreifung
sowie Koaleszenz auf.
Abbildung 2.3 zeigt die Stadien des Flüssigphasensinterns zusammen mit einer schematischen
Darstellung der Gefügeentwicklung. Den üblicherweise genannten drei Stadien ist, wie von
German et al. beschrieben [Ger09], ein weiteres Festphasensintern vor dem Aufschmelzen
der Additivphasen vorangestellt.
Flüssigphasensintern von SiC mit Y2O3 und Al2O3
Neben der in Abschnitt 2.3 genannten Literatur zur Phasenausbildung und Gasphasenreak-
tionen wird im Folgenden weitere, das Flüssigphasensintern von SiC betreffende, Literatur
besprochen, speziell mit Blick auf das für die vorliegende Arbeit bedeutsame Additivsystem
Al2O3, Y2O3.
Die erste Herstellung von drucklos gesintertem SiC gelang Omori et al. [Omo82] 1982
durch den Einsatz von Al2O3 und Y2O3- Hydroxidprecursoren als Sinteradditive. In den
1990er Jahren bis Mitte des ersten Jahrzehntes 2000 fanden am Max- Planck- Institut für
Metallforschung in Stuttgart einige Arbeiten zum Flüssigphasensintern von SiC mit unter-
schiedlichsten Additiven statt [Grö94], [Bis02], wobei AlN als Additivbestandteil im Vorder-
grund stand [Nad95] ,[Ye02]. Gröbner liefert in seiner Dissertation [Grö94] einen kompletten
thermodynamischen Datensatz des Systems Si, Y, Al, C, O.
Angaben über die für das Flüssigphasensintern von SiC wichtige Löslichkeit von SiC in
der Schmelze gibt es speziell für die oxidische Schmelze aus Al2O3 und Y2O3 von Hoffmann




Anlehnung an [Ger09] und
[Pet76]
12
2.3. Das System Si, Y, O, Al, C, N
et al. [Hof97], die diese auf unter 10 % schätzen. Der Aspekt der Benetzbarkeit von SiC
durch verschiedene oxidische Schmelzen wurde von Taguchi et al. untersucht [Tag04]. Sie
konnten eine Benetzung des SiC durch die Schmelzen dreier unterschiedlicher Oxidmischung
aus Al2O3, Y2O3 ab dem Auftreten der Schmelze der entsprechenden Mischung nachweisen.
Sigl und Kleebe [Sig93] zeigen in ihrer Arbeit die Wirksamkeit von Lösungs- Wiederausschei-
dungsprozessen beim Flüssigphasensintern von SiC mit Al2O3 und Y2O3 auf, indem Sie per
TEM die Bildung einer Kern-Hülle Struktur der SiC- Körner nach der Sinterung nachweisen
konnten. Der Kern besteht dabei aus reinem SiC, wohingegen die Hülle zusätzlich Y und Al
enthält.
Arbeiten zur Sinterkinetik und Schwindungskurven vom Flüssigphasensintern von SiC
finden sich in der Literatur nur selten ([Lih89], [Izh00], [Mar06], [Ray08]), was sicher dem
hohen experimentellen Aufwand der sich für exakte dilatometrische Messungen im Tempe-
raturbereich oberhalb 1650 ◦C ergibt, geschuldet ist. Lihrmann et al. [Lih89] untersuchten
ratenkontrolliertes Sintern (RCS) von SiC mit den Additiven Al2O3 + Y2O3 , B+C, und
B4C+C. In dieser Arbeit ist ein Kinetik Field der Sinterung von SiC mit Al2O3 und Y2O3
dargestellt, eine Anwendung des RCS fand jedoch aus Mangel an Zeit nicht statt und auf-
grund der Steigung der Iso- Umsatz- Geraden ergeben sich negative Aktivierungsenergien.
Schwindungskurven der Sinterung von SiC mit den Additiven AlN und Y2O3 in Atmosphä-
ren von Ar und N finden sich in [Izh00]. In der Arbeit von Marchi et al. [Mar06], in denen
Schwindungskurven dargestellt sind, wird der Einfluss unterschiedlicher SiO2- Gehalte auf
die Phasen- und Mikrostrukturbildung bei der Sinterung von SiC mit den Additiven SiO2,
Al2O3, Y2O3 untersucht. Die SiO2- Gehalte wurden dabei zwischen vergleichsweise hohen
Werten von 20− 60 mol% variiert. Damit ist eine Verschiebung des Sinterbeginns durch ein
niedrig schmelzendes Eutektikum im System Al2O3, Y2O3, SiO2 im Vergleich zu Materialien
ohne zusätzliches SiO2 zu erwarten. Ray et al. berechneten in ihren Untersuchungen [Ray08]
über den Effekt unterschiedlicher Additive auf die Aktivierungsenergie beim Sintern von SiC
einen Wert von 842 ± kJ/mol für die Sinterung von SiC mit Al als Additiv.
Die Bildung einer Randschicht und Porosität in randnahen Bereichen bis in eine Tiefe
von 100 µm beim Sintern von SiC mit Al2O3 und Y2O3 wird von Nagano et al. [Nag00]
beobachtet, jedoch nicht diskutiert.
2.3. Das System Si, Y, O, Al, C, N
Im Folgenden werden die für diese Arbeit relevanten Phasen und thermodynamischen Sub-
systeme vorgestellt. Innerhalb des Systems Si, Y, O, Al, C, N existieren diverse binäre
Verbindungen, von denen die bedeutendsten hier aufgeführt sind. Eine Zusammenstellung
ausgewählter Eigenschaften sind in Tabelle 2.3 zu finden. Die Existenz der Gruppe der
SiAlONe sei hier lediglich erwähnt, sie spielen in dieser Arbeit eine untergeordnete Rolle.
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Tab. 2.3.: Eigenschaften wichtiger Carbide, Oxide und Nitride im System Si, C, Al, O, Y, N nach
[Sal07], [Kol09] und [Rie10]
Verbindung Modifikationen Dichte Mittlere Schmelz-/Zersetz-Ordnungszahl ungstemperatur
[g/cm3] [◦C]





α- Al2O3 3.98 10 2053(Korund, hex.) (Korund)
Y2O3
< 2350 ◦C: kub. 5.03 20.4 2410
> 2350 ◦C: hex.
AlN Wurtzit (hex.) 3.26 10 2200
Si3N4
α- (trig.), β- (hex.), 3.18, 3.20, 10 1877
γ- (kub.) Si3N4 4.01
YAG kubisch 4.56 13.9 1940
YAP kubisch 5.34 14.6 1923
YAM monoklin 4.52 16.9 2020
Die wichtigsten binären oxidischen Verbindungen sind SiO2, Al2O3 und Y2O3. SiO2, mit
seinen strukturbestimmenden, durch sp3- Hybridisierung entstandenen SiO4- Tetraedern
besitzt als grundlegende Komponente der Silikate herausragende Bedeutung. Es existiert
amorph oder kristallin in 22 Modifikationen wobei Quarz, Cristobalit und Tridymit die
wichtigsten sind ([Sal07] S.97). Aluminiumoxid existiert in nur einer thermodynamisch sta-
bilen Modifikation mit hexagonaler Struktur, dem α- Al2O3 oder Korund. Daneben sind
acht weitere, jedoch metastabile, Modifikationen von Al2O3 bekannt. Y2O3 kristallisiert un-
terhalb 2350 ◦C im kubisch raumzentrierten Gitter, oberhalb findet eine Umwandlung in die
hexagonale Phase statt, bevor es bei 2410 ◦C schmilzt [Gal10].
Als wichtigstes Carbid ist SiC, dass bereits in Abschnitt 2.1 eingehenden beschrieben
wurde, zu nennen. Daneben existieren Yttriumcarbid (YC2) und Aluminiumcarbid (Al4C3),
die technisch und in dieser Arbeit von geringer Relevanz sind.
Bedeutende Nitride sind AlN und Si3N4. AlN ist die einzig thermodynamisch stabile Ver-
bindung im System Al, N. Es kristallisiert ausschließlich in der hexagonalen Wurtzitstruktur
[Mus09]. Si3N4 ist aus leicht versetzten SiN4- Tetraedern aufgebaut [Sal07]. Kristallin exis-
tiert es in einer trigonalen Phase (α-Si3N4), einer hexagonalen Phase (β-Si3N4) und einer
kubischen Hochdruckphase (γ-Si3N4). Zusätzlich ist amorphes Si3N4 bekannt [Ša10].
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2.3.1. Binäre Systeme
Das System SiC, Al2O3
Das System SiC, Al2O3 ist nur im kondensierten Zustand quasibinär. Die Einbeziehung
der Gasphase bei hohen Temperaturen führt zu Spezies in anderen Oxidationsstufen. Diese
Wechselwirkungen spielen auch eine wesentliche Rolle beim Flüssigphasensintern von SiC.
Das System und die Gasphasenreaktionen innerhalb des Systems sind Gegenstand mehrerer
Untersuchungen ([Gad92], [Bau03b], [Bau03a], [Bau03d], [Bau03c], [Ihl05a]). Der Grund da-
für ist, dass die Massenverluste während des Flüssigphasensinterns von SiC mit Al2O3 und
Y2O3 mit Zersetzungsreaktionen des SiC mit Al2O3 in Verbindung gebracht werden. Ihle et
al. [Ihl05a] setzen für die Zersetzungsreaktion Gleichung 2.2 an [Ihl05a].
5SiC(s) + 3Al2O3(s)→ 3SiO(g) + 5CO(g) +Al2O(g) +Al(g) + 3Al(l) + 2Si(l) (2.2)
Wobei die Spezies Al und Si eine gemeinsame flüssige Schmelze bilden. Von Baud et al.
([Bau03c], [Bau03b], [Bau03a], [Bau03d]) existieren zu dieser Thematik umfangreichen Ar-
beiten, die thermodynamische Berechnungen und experimentelle Untersuchungen beinhal-
ten. Experimentell konnten sie im Temperaturbereich zwischen 1077 ◦C und 1477 ◦C die
Gasspezies Al, Al2O, SiO und CO nachweisen, wodurch ihre thermodynamischen Berechnun-
gen, die eine kongruente Verdampfung der genannten Gase im Temperaturbereich zwischen
927 ◦C und 1897 ◦C ergeben, im niedrigen Temperaturbereich bestätigt werden. Massenspek-
trometrische Untersuchungen von Schüsselbauer et al. legen die kongruente Verdampfung
auch im Bereich hoher Temperaturen von bis zu 1940 ◦C nahe [Sch99]. Neben den Gaspha-
sen liegen laut Baud et al. unterhalb 1897 ◦C SiC und Al2O3 vor, oberhalb tritt zusätzlich
eine Si- reiche flüssige Schmelze auf [Bau03d].
Angeregt durch die Untersuchungen von Mulla et al. [Mul95], die berichten, dass sich die
Reaktionen zwischen SiC und Al2O3 in purer CO- Atmosphäre verringern lassen, untersuch-
ten Ihle et al. [Ihl05a] die Interaktion zwischen SiC und Al2O3 in Abhängigkeit der Tem-
peratur und Atmosphäre anhand thermodynamischer Berechnungen und Experimente. Sie
stellen fest, dass sich die Zersetzungsreaktionen durch eine Ar-CO- Atmosphäre unterdrücken
lassen und dadurch die ursprüngliche Phasenzusammensetzung im Material stabilisiert wird
[Ihl05a].
Das System SiC, Y2O3
Das System SiC, Y2O3 ist, analog zum System SiC, Al2O3 nur im kondensierten Zustand
quasibinär. Der Einfluss von Gasphasenreaktionen zwischen SiC und Y2O3 auf das Flüs-
sigphasensintern von SiC wird als gering eingeschätzt (vergl. [Gra97]). Untersuchungen des
reinen Systems SiC, Y2O3 sind rar. Cordrey et al. [Cor90] studierten zwar das Sinterverhalten
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von SiC-Y2O3- Mischungen, betteten diese jedoch in eine Mischung aus Al2O3-SiC- Pulver
ein, wodurch Al- haltige Komponenten aus dem Pulverbett in die SiC-Y2O3- Mischung ge-
langen konnten. Falk [Fal97] fand in heiß isostatisch gepressten SiC, Y2O3- Mischungen das
Yttrium- Silicium- Oxid Y2Si2O7. Dessen Existenz durch das auf der SiC- Oberfläche vor-
handene SiO2 erklärt werden kann. Hermanautz et al. [Her07] konnten in heißgepressten
SiC-Y2O3- Mischungen ebenfalls Y2Si2O7 neben Y2SiO5 und Y4.67(SiO4)3O detektieren, die
durch eine Reaktion mit der dem SiC- Pulver eigenen SiO2- Schicht entstanden sein könn-
ten. Die Bildung von Yttriumcarbiden nach Sinterungen oberhalb von 1850 ◦C beobachten
dagegen Ihle et al. [Ihl05b] in ihrer Arbeit, in der der Einfluss der Sinteratmosphäre und
-temperatur auf das drucklose Sintern von SiC-Y2O3- Mischungen untersucht wird. Sie tre-
ten in Argon- Atmosphäre und unter Vakuum auf; in CO- Atmosphäre wird ihre Bildung
verhindert.
Nach thermodynamischen Berechnungen des Systems Y, Si, C von Gröbner [Grö94] exis-
tieren oberhalb 1200 ◦C bzw. 1500 ◦C die Yttrium- Silicium- Mischphasen YSi2 bzw. Y3Si5
als stabile Phasen. Pan et al. [Pan10b] berechnen im System Y2O3, Si, C bei einer Tempera-
tur von 1900 ◦C neben den Phasen SiC und Y2O3 für C- Gehalte unterhalb der SiC-Y2O3-
Linie flüssiges Metall und eine Gasphase und bei höheren C- Gehalten Gammaphase und
Gasphase. Dies bestätigt die Berechnungen von Cupid et al. [Cup07], die die Bildung einer
flüssigmetallischen Phase bereits ab einer Temperatur von 1574 ◦C angeben.
Das System Y2O3, Al2O3
Das System Al2O3, Y2O3 ist, sicher auch aufgrund seiner Bedeutung bei der Herstellung
von Nd:YAG- Lasern, experimentell sowie thermodynamisch ausgiebig untersucht ([Mah92],
[Mai05], [Ady05], [Bon05], [Nog05], [Tor05], [Lys05]). Das Phasendiagramm nach Lysenko et
al. [Lys05] ist in Abbildung 2.4 dargestellt. Aktuelle thermodynamische Berechnungen des
Systems finden sich in [Pan10a].
Neben Korund und Y2O3 existieren bei Al2O3:Y2O3- Molverhältnissen von 5:3, 1:1 und
1:2 drei weitere, yttrium-aluminium-oxidische Gleichgewichtsphasen: Y3Al5O12 (YAG), die
in der Granat Struktur kristallisiert, YAlO3 (YAP), die in einer orthorhombisch, verzerr-
ten Perowskit- Struktur kristallisiert [Abe74] und die monokline Yttrium-Aluminium-Oxid
Mischphase Y4Al2O9 (YAM). Das Auftreten eines Peritektikums zwischen YAM und YAP,
wie von Lysenko et al. [Lys05] und anderen [Cas80] vorgeschlagen, ist eine noch offene Frage;
es wird ebenfalls ein Eutektikum diskutiert [Fab01b], [Med06].
Medraj et al. konnten in ihren Untersuchungen zur Phasenbildung und Phasenstabilität
des Systems Al2O3, Y2O3 mittels insitu Hochtemperatur- Neutronenbeugung [Med06] die
Stabilität von YAG, YAP und YAM zeigen. Die Bildung der Phasen beginnt bei einer Tem-
peratur von ca. 1200 ◦C und ist für YAG bei 1600 ◦C und für YAP und YAM bei 1800 ◦C
abgeschlossen [Med06].
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2.3.2. Das Randsystem SiC, Y2O3, Al2O3
Experimentelle Untersuchungen im System SiC, Al2O3, Y2O3 behandeln vorwiegend die für
das Flüssigphasensintern von SiC bedeutenden Zusammensetzungen mit hohen SiC- Gehal-
ten und Al2O3/Y2O3 - mol Verhältnissen im Al2O3- reichen Bereich, die eine Bildung von
YAG und Korund als Additivphasen zu Folge haben ([She99], [Mag00], [Xu01]). Häufig ste-
hen der Einfluss der Additive auf die Mikrostruktur und die mechanischen Eigenschaften im
Vordergrund ([Fal97], [Kim90]). In Bezug auf die im Material vorhandenen Phasen weist der
überwiegende Teil der Autoren verschiedene SiC- Polytypen, Korund und YAG nach (bspw.
[Omo82]). Vereinzelt werden auch Yttrium- Silicium- Oxide Y2Si2O7 [Fal97] detektiert. Eine
systematische experimentelle Studie der im System SiC2, Al2O3, Y2O3 auftretenden Gleich-
gewichtsphasen existiert nicht.
Einen kompletten Thermodynamischen Datensatz der Gibbs- Energie- Funktionen aller
kondensierten Phasen im System Si, Y, Al, C, O stellt Gröbner in seiner Dissertation von
1994 [Grö94] zur Verfügung, der in den Arbeiten von Ihle et al. [Ihl05c] zur Untersuchung von
Gasphasenreaktionen genutzt wird. Eine weitere Arbeit zu „thermodynamischen Aspekten
beim Flüssigphasensintern von SiC mit Al2O3 und Y2O3“ liefern Cupid et al. [Cup07]. Sie
verwenden in ihrem Datensatz eine Beschreibung, die die oxidische und metallische Schmel-
ze als zwei getrennte Phasen behandelt. Unter Einbeziehung der in der vorliegenden Arbeit
erzielten experimentellen Ergebnisse entwickelten Pan et al. [Pan10b] einen thermodyna-
mischen Datensatz zur Verwendung für das Flüssigphasensintern von SiC. Das daraus be-
Abb. 2.4.: Phasendiagramm des Sys-
tems Al2O3, Y2O3 nach Lysenko et al.
[Lys05]
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Abb. 2.5.: Phasendiagramm des Systems SiC,
Al2O3, Y2O3 nach Pan et al. [Pan10b] bei
1400 ◦C
rechnete Phasendiagramm des Systems SiC, Al2O3, Y2O3 bei 1400 ◦C ist in Abbildung 2.5
dargestellt. Laut den Berechnungen bilden sich die aus dem Randsystem Al2O3, Y2O3 zu
erwartenden Gleichgewichtsphasen und die Phasen SiC, Al4SiC4 und Kohlenstoff. Al4SiC4
und Kohlenstoff konnten allerdings, möglicherweise auch aufgrund geringer Anteile, experi-
mentell nicht nachgewiesen werden.
Zur Thematik der häufig beobachteten hohen Masseverluste während des Flüssigpha-
sensinterns (bspw. [Nag00]) existieren einige Veröffentlichungen ([Gra97], [Bau03a], [Ihl05c]).
Zu ihrer Verringerung wird üblicherweise die Verwendung eines Pulverbetts, dessen Einfluss
in [Puj00] und [Win99] untersucht ist, empfohlen. Bei hohen Temperaturen werden als Grund
für den Masseverlust die bereits in Abschnitt 2.3.1 beschriebenen Zersetzungsreaktionen von
SiC mit Al2O3 unter Freisetzung von Al2O, SiO, Al und CO (Gleichung 2.2) genannt. Nach
den Ergebnissen von Ihle et al. [Ihl05c] lassen sich die Zersetzungsreaktionen durch die Ver-
wendung einer Ar-CO- Atmosphäre verringern und dadurch die Bildung der Gleichgewichts-
phasen stabilisieren. Reaktionen von Y2O3 mit SiC unter Freisetzung von Y2O, SiO und CO
liefern nach Aussage von Grande et al. [Gra97] keinen entscheidenden Beitrag zum Masse-
verlust beim Sintern von SiC mit Al2O3 und Y2O3. Bei niedrigen Temperaturen im Bereich
unterhalb von 1600 ◦C werden für den Masseverlust Zersetzungsreaktionen des auf der SiC-
Oberfläche vorhandenen SiO2 mit SiC unter Freisetzung von SiO und CO verantwortlich
gemacht [Cup07].
Im Zusammenhang mit dem oberflächlich vorhandenen SiO2 ([Tel07] S.907), das in der
Größenordnung von 1− 2 Ma% des SiC liegt, wird das oxidische System Al2O3, Y2O3, SiO2
auch für das Flüssigphasensintern von SiC mit Al2O3 und Y2O3 bedeutsam. Das System
wurde experimentell unter anderem von Kolitsch et al. [Kol99] und thermodynamisch von
Fabrichnaya et al. [Fab01a], Mao et al. [Mao08] oder Pan et al. [Pan10b] untersucht. Im Ver-
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Abb. 2.6.: Liquidusflächen im Systems SiO2,
Al2O3, Y2O3 nach Pan et al. [Pan10b]. Tempe-
raturangaben in Kelvin.
gleich zum System Al2O3, Y2O3, in dem eine Schmelze bei einer Temperatur von minimal
1829 ◦C auftritt (Vergl. Abbildung 2.4), kann es im System Al2O3, Y2O3 , SiO2 bereits bei
1352 ◦C (vergl. Abbildung 2.6) zu einer Schmelze kommen. Die Liquidusflächen im System
SiO2, Al2O3, Y2O3 nach Pan et al. [Pan10b] sind in Abbildung 2.6 gezeigt. Van Dijen et
al. konnten zeigen, dass der Zusatz geringer Mengen an Kohlenstoff (1 Ma%) zu einer Aus-
gangspulvermischung aus SiC, Al2O3 und Y2O3 in konventioneller Zusammensetzung die
Zersetzung von SiO2 fördert und nach der Sinterung kein SiO2 im Material nachzuweisen ist
[Dij96].
2.3.3. Das Randsystem AlN, Y2O3, Al2O3
Das System AlN, Al2O3, Y2O3 spielt vor allem beim Flüssigphasensintern von AlN eine
bedeutende Rolle. Die bisher einzige experimentelle Untersuchung des Systems erfolgte in
der Dissertation von Medraj [Med01], in der er die binären Systeme AlN, Y2O3, AlN, Al2O3
und Al2O3, Y2O3 und das System AlN, Al2O3, Y2O3 thermodynamisch modellierte und die
Modelle, ausgenommen des Systems AlN, Al2O3, anhand von in situ Neutronenbeugungsex-
perimenten verifizierte. Das aus der Arbeit entstandene Phasendiagramm des Systems AlN,
Al2O3, Y2O3 bei einer Temperatur von 1700 ◦C ist in Abbildung 2.7 dargestellt. Medraj
[Med01] beschreibt im subsolidus Bereich neben AlN, Al2O3 und Y2O3 und den aus dem
rein oxidischen System Al2O3, Y2O3 bekannten Phasen YAG, YAP und YAM das Auftre-
ten der aus dem System Al2O3, AlN bekannten aluminium- oxinitridischen γ- Spinell Phase
[Cor89] mit der Summenformel Al23O27N5. Die von Medraj berechneten eutektischen Zu-
sammensetzungen und Temperaturen sind in Tabelle 2.4 zusammengestellt. Die niedrigste
eutektische Temperatur ergibt sich im Al2O3- reichen Bereich des Systems im Dreipha-
19
2. Grundlagen und Literaturübersicht
Abb. 2.7.: Phasendiagramm des Systems AlN,
Al2O3, Y2O3 nach Medraj et al. [Med05] bei
1700 ◦C
sengebiet Al2O3, YAG, Spinell, mit 1776 ◦C. Hin zu yttriumreichen Gebieten nehmen die




Zur Modellierung der Sinterkinetik existieren verschiedene Methoden, die sich grob in zwei
Gruppen einteilen lassen. Zum einen Methoden, die die Schwindungskurven direkt beschrei-
ben und zum anderen Methoden, die vordefinierte Sinterparameter nutzen, um die Schwin-
dung in allen drei Raumrichtungen zu beschreiben und eine Bestimmung der Schwindungs-
richtung und Form ermöglichen. Die Letztgenannten benötigen hohe Rechenkapazitäten be-
dingt durch die verwendeten numerischen Methoden, wie Monte Carlo Simulationen (bspw.
[Tik03]) oder FEM Simulationen (bspw. [Rie02] oder [Ole98]). Im Folgenden werden die
drei Methoden, die die Schwindungskurve direkt beschreiben näher erläutert, da nur sie zur
Beschreibung der Schwindungskinetik innerhalb dieser Arbeit verwendet wurden.
Tab. 2.4.: Berechnete eutektische Zusammensetzungen und Temperaturen im System AlN, Al2O3,
Y2O3 nach [Med03]
Eutektikum Phasengebiet Zusammensetzung in mol % Eutektische Temp.AlN Al2O3 Y2O3 [◦C]
E1 AlN, YAM, Y2O3 27.5 14.5 58 1861
E2 AlN, YAM, YAP 16 40 44 1850
E3 AlN, YAG, YAP 16.1 45.4 35.5 1846
E4 AlN, YAG, Spinell 22.5 62.5 15 1783
E5 Al2O3, YAG, Spinell 10 75 15 1776
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Kinetic Field of Response
Das Kinetic Field of Response (KFR) wurde 1984 von Palmour et al. entwickelt [Pal87],
um Temperatur- Zeit - Profile für Ratenkontrolliertes Sintern (RCS), das zuvor ebenfalls
von Palmour et al. entwickelt wurde [Pal67], abzuleiten. Grundlage der Methode ist die
bekannte Arrheniusgleichung
k(T ) = Ae−
EA
RT (2.3)
Sie beschreibt die Abhängigkeit der Reaktionsgeschwindigkeitskonstante k von der Tempera-
tur T und den temperaturunabhängigen Konstanten Aktivierungsenergie EA, Präexponen-
tialfaktor A und Gaskonstante R.
In der Arrheniusdarstellung der Verdichtungsrate über 1/T für unterschiedliche Heizra-
ten ergibt die Verbindung der Punkte (ln(dρ/dt), 1/T) für feste Dichtewerte Geraden (engl.
isodensity lines), aus deren Anstieg bzw. Schnittpunkt mit der Y- Achse sich die Aktivie-
rungsenergien bzw. Präexponentialfaktoren für den entsprechenden Dichtewert berechnen
lassen.
Der Kinetik Field of Response Ansatz ist nicht auf die Modellierung des Verdichtungsver-
haltens beschränkt. Es lassen sich alle kinetisch bestimmten, Temperatur aktivierten Pro-
zesse, die durch die Arrheniusgleichung beschrieben werden können, in ein Kinetik Field
überführen.
Master Sinter Kurven
Mit der Intention, das Sinterverhalten über den gesamten Sinterverlauf und nicht nur für ein-
zelne Sinterstadien vorherzusagen, leiteten Su et al. [Su96] (1996) das Master Sinter Kurven
Konzept vom „combined stage sintering model“ von Hansen [Han92] ab. Dieses Modell liefert
eine Beschreibung der beim Sintern auftretenden Schwindung, ohne auf die übliche Eintei-
lung in Sinterstadien zurückzugreifen. Unter den Annahmen von isotroper Schwindung, der
Dominanz nur eines Diffusionsmechanismuses (Volumen- oder Korngrenzendiffusion) und,
dass die Entwicklung des Gefüges nur von der Dichte abhängt, kann das Modell zu Glei-









RT dt =: Θ(t, T (t)) (2.4)
Alle Gefüge- und Materialparameter auf der rechten Seite, die nur von der Dichte abhängt,
sind in dieser Form getrennt von der linken Seite, die nur vom Temperatur- Zeit- Pro-
fil abhängt. In Gleichung 2.4 bezeichnet ρ die Dichte, kb die Boltzmann-Konstante, γ die
Oberflächenenergie, Ωa das Atomvolumen, D0 den Diffusionskoeffizienten der Volumen- bzw.
Korngrenzendiffusion, Γ die Skalierungsfunktionen für Volumen- bzw. Korngrenzendiffusion
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und Gn den durchschnittlichen Korndurchmesser, wobei n = 3 für Volumen- und n = 4 für
Korngrenzendiffusion als dominierenden Diffusionsmechanismus gilt.
Die Beziehung zwischen ρ und Φ(ρ) ist als Master Kurve definiert [Su96] und kann direkt
aus der Schwingungskurve abgeleitet werden, wenn die Aktivierungsenergie bekannt ist. An-
dernfalls kann diese über die Lösung eines „Kleinste-Quadrate-Problems“, im Detail in [Su96]
beschrieben, berechnet werden. Die im Masterkurvenkonzept verwendete Aktivierungsener-
gie ist eine scheinbare, die nicht notwendigerweise einem bestimmten Sintermechanismus
zugeschrieben werden kann [Rei09].
Das Masterkurvenkonzept ist nicht auf die Modellierung von Verdichtungsprozessen be-
schränkt. DiAntonio [DiA05] konnte das Konzept auf Entbinderungsprozesse anwenden und
auch die Beschränkung auf lediglich eine Aktivierungsenergie wurde in jüngster Zeit von
Song et al. gelockert [Son11]. Sie wandten die Masterkurve an, indem sie den Sintervor-
gang in zwei Stufen unterteilten, was in einer „Two-Stage Master Sintering Curve“ [Son11]
resultiert, in der für jede Stufe eine eigene Aktivierungsenergie berechnet wird.
Thermokinetik
Thermokinetics, ein von der Netzsch Gerätebau GmbH entwickeltes Softwarepaket, basiert
auf der Theorie der kinetischen Analyse chemischer Reaktionen. Konzentrationsänderungen
während chemischer Reaktionen, die in einem Schritt ablaufen, werden durch die Gleichung
de
dt
= −U(t, T, e, p) = k(T (t)) · f(e, p) (2.5)
beschrieben. Dabei bezeichnet t die Zeit, T die Temperatur, e die Konzentration des Reak-
tanden und p die Konzentration des Produkts [Opf00]. Es wird angenommen, dass sich die
Funktion U(t, T, e, p) als Produkt einer Arrheniusfunktion k(T (t) (vergl. Gleichung 2.3) und
einer Funktion f(e, p), die den Reaktionstyp modelliert, darstellen lässt.
Für komplexere Reaktionen (bspw. mehrstufige Reaktionen mit parallelen oder konkur-
rierenden Reaktionen) werden mehrere Gleichungen der Form 2.5 zu einem Differentialglei-
chungssystem verknüpft, um die Konzentrationsänderungen der einzelnen Reaktanden und
Produkte zu beschreiben.
Thermokinetics ermöglicht es, mit Hilfe multivariater kinetischer Analyse, die auf ther-
moanalytischen Messungen mit unterschiedlichen Heizraten basiert, ein kinetisches Modell
abzuleiten. Dazu wird ein System von Differentialgleichungen mit Startwerten für Aktivie-
rungsenergien, Präexponentialfaktoren und allen reaktionstypspezifischen Parametern for-
muliert und numerisch gelöst. Werte für Aktivierungsenergien und Präexponentialfaktoren
können anhand modellfreier Methoden wie ASTM, Friedman oder Ozawa-Flynn-Wall, die
Teil der Thermokinetics Software sind, abgeschätzt werden. Die Lösung des Differential-
gleichungssystems wird mit den Ergebnissen thermoanalytischer Messungen verglichen und
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die Parameter werden mit einer Marquardt-Methode iterativ verfeinert [Opf00]. Diese ver-
feinerte Lösung des Differentialgleichungssystems ist das Modell, dass die Reaktanden- und
Produktkonzentration während der Reaktion beschreibt. Im Falle von Zersetzungsreaktionen
sind diese Konzentrationen beispielsweise proportional zur Massenänderung. Formal können
sie aber auch Längenänderungen beschreiben, wenn Verdichtungsprozesse modelliert werden.
2.4.2. Diffusionsmodelle
„Diffusion is the process by which matter is transported from one part of a system to another
as a result of random molecular motions“ [Cra79]. In Analogie zur Übertragung von Wär-
me durch Wärmeleitung und der von Fourier abgeleiteten Wärmeleitungsgleichung (1822)
beschrieb Fick (1855) den Materialtransport durch Diffusion in einem isotropen Medium
anhand der Hypothese, dass die Transportrate einer diffundierenden Substanz durch ein
Flächeneinheitselement proportional zu dem der Fläche orthogonalen Konzentrationsgradi-
enten ist. Diese Hypothese wird durch die Ficksche Diffusionsgleichung
F = −D ∂C
∂x
(2.6)
beschrieben, in der F die Transportrate und C die Konzentration der diffundierenden Sub-
stanz, x die Raumkoordinate normal zur betrachteten Fläche und D den Diffusionskoeffizi-
enten bezeichnet [Cra79].
Für ein Rechteck, dessen Seiten parallel zu den kartesischen Koordinatenachsen (x, y, z)
verlaufen, kann die grundlegende Differentialgleichung, die die Diffusion in einem isotropen
























vereinfachen. Ist der Diffusionskoeffizient konzentrationsunabhängig, so kann weiter verein-







Die Herangehensweise bei der Lösung von Gleichung 2.7 bzw. 2.8 und 2.9 hängt von den
gegebenen Anfangs- und Randbedingungen ab. Für einfache Problemstellungen wie der Dif-
fusion in 1D in isotropen Medien mit konstanten Diffusionskoeffizienten existieren analytische
Lösungen [Car86]. Komplexere Problemstellungen können numerisch gelöst werden.
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Durchführung
Eine Beschreibung der bei der Herstellung von LPSSiC auftretenden Schwindung, Gefüge-
ausbildung und Randzonenbildung kann aus der Betrachtung der zugrundeliegenden che-
misch/physikalischen Vorgänge abgeleitet werden. Wie in Abschnitt 1 näher erläutert ist,
sind die Phasenbildung, die Diffusion der Additive und die Schwindungskinetik von Bedeu-
tung. Die Betrachtung der chemisch/physikalischen Vorgänge findet innerhalb dieser Be-
reiche anhand experimenteller Untersuchungen und Berechnungen zur Modellbildung statt.
Die Anwendung und Verifikation der gewonnenen Erkenntnisse ist im gesonderten Abschnitt
Randzonenbildung möglich, innerhalb dessen die Bildung von Randzonen in konventionellem
LPSSiC experimentell untersucht wird.
Im Bereich Phasenbildung sind es die quasiternären Systeme SiC, Al2O3,Y2O3 und AlN,
Al2O3,Y2O3, die für die Herstellung von LPSSiC interessant und unzureichend untersucht
sind. Sie werden in dieser Arbeit mit Blick auf Phasenzusammensetzungen und Liquidusbil-
dung experimentell untersucht und liefern eine Aussage über Phasenbildungen und Umwand-
lungstemperaturen. Diese Daten dienten als experimentelle Fixpunkte bei der Erstellung und
Optimierung der thermodynamischen Datensätze der genannten ternären Systeme, die unter
der Leitung von Herrn Professor Seifert und Frau Doktor Fabrichnaya an der TU- Bergaka-
demie Freiberg durchgeführt wurden ([Pan10b] und [Fab13]). Die STA- Untersuchungen
zur Liquidusbildung erfolgten dabei an den kondensierten Systemen unter Vernachlässigung
der Wechselwirkung mit der Gasatmosphäre. Werden nur geringe Gasvolumina und geringe
Oberfläche/Volumen- Verhältnisse betrachtet, so ist dies legitim.
Die Diffusion der Additive wird durch die Diffusionskoeffizienten der Additivphasenele-
mente charakterisiert. Anhand von Experimenten an Diffusionspaaren und Modellrechnun-
gen werden diese analysiert. Zusätzlich wird der Einfluss der Diffusion von Stickstoff aus der
Sinteratmosphäre in dichtes LPSSiC untersucht.
Für die Modellierung der bei der Sinterung von LPSSiC auftretenden Schwindung wird
aufbauend auf Experimenten zum Mechanismus des Flüssigphasensinterns und zur Schwin-
dungskinetik ein Kinetisches Modell abgeleitet.
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3.1. Phasenbildung im System SiC, Y2O3, Al2O3
3.1.1. Vorgehensweise
Die für die Untersuchungen im System SiC, Al2O3, Y2O3 gewählten Zusammensetzungen
sind mit den Phasengebieten des binären Randsystems Al2O3, Y2O3 bei 1700 ◦C nach
[Grö94] in Abbildung 3.1 dargestellt (siehe auch Tabelle 3.2). In jedem Dreiphasengebiet
wurden drei Mischungen mit den entsprechenden eutektischen Zusammensetzungen des bi-
nären Randsystems [Grö94] hergestellt. Eine Zusammensetzung ohne SiC, um das binäre
Randsystem Al2O3, Y2O3 zu überprüfen, und zwei weitere mit im Vergleich zu konventio-
nellem LPSSiC geringem SiC- Gehalt von 10 mol% und 20 mol%. Der hohe Additivgehalt
wurde gewählt, um signifikante Effekte in den DTA- Untersuchungen zu erhalten. Durch
die Variation des Additivgehaltes von 10 mol% und 20 mol% soll die Löslichkeit des SiC in
der oxydischen Schmelze untersucht werden, die nach [Hof97] als gering vermutet wird. Der
erhöhte SiC- Gehalt von 50 mol% bei Zusammensetzung S12 sollte mögliche Lösungseffekte
von SiC auf die Schmelztemperatur noch verdeutlichen.
Die einzelnen Prozessschritte, die die Proben für die Untersuchung der Phasenbildung
durchlaufen, sind in Abbildung 3.2 als Flussdiagramm gezeigt. Aus den Ausgangspulvern
werden die Mischungen entsprechend ihrer Zusammensetzung synthetisiert und nachfolgend
wärmebehandelt, um die thermodynamischen Gleichgewichtsphasen vor der Schmelztem-
peraturbestimmung in der STA einzustellen. Diese Wärmebehandlung erfolgte für die Mi-
schungen des binären Randsystems Al2O3, Y2O3 im Muffelofen und für die SiC- haltigen
Mischungen mittels SPS/FAST, um mögliche Zersetzungen der Proben (vergl. [Ihl05c]) wäh-
rend ihrer Herstellung zu verringern. Für die SiC- haltigen Mischungen wurden zusätzlich zur
Abb. 3.1.: Lage der Proben für die
Untersuchung der Phasenbildung im
System SiC, Al2O3, Y2O3 mit Pha-
sengebieten des oxidischen Randsys-
tems Al2O3, Y2O3 nach [Grö94] bei
1700 ◦C
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Abb. 3.2.: Zustände der
Proben und Prozessschrit-
te für die Untersuchung der
Phasenbildung im System
SiC, Y2O3, Al2O3
Schmelztemperaturbestimmung per STA auch Proben im Gasdrucksinterofen aufgeschmol-
zen. Die Überprüfung der Phasenzusammensetzung der Proben nach den unterschiedlichen
Wärmebehandlungen erfolgte mittels XRD und an ausgewählten Proben wurde im Zustand
nach der SPS/FAST und nach dem Aufschmelzen im Gasdrucksinterofen das Gefüge mittels
FESEM und EDX analysiert.
3.1.2. Experimentelle Details
Es wurden die in Tabelle 3.1 aufgeführten Ausgangspulver SiC, Al2O3 und Y2O3 verwendet.
Bei der Pulvercharakterisierung (Reinheiten, Partikelgrößenverteilung, Partikelmorphologie)
wird auf die Herstellerangaben, die ebenfalls Tabelle 3.1 zu entnehmen sind, verwiesen.
Die Ausgangspulver wurden entsprechend der in Tabelle 3.2 aufgeführten Probenzusam-
mensetzungen zu Chargen von 2 x 80 g eingewogen (Genauigkeit der Waage 0.01 g) und mit
100 ml Isopropanol und 0.8 g Triethlyglykol (TEG) pro 80 g versetzt. Die Lage der Proben
im Gehaltsdreieck ist in Abbildung 3.1 dargestellt. Die Homogenisierung erfolgte in der Pla-
netenkugelmühle (Modell: Pulveristette Fritsch) in Al2O3- Mahltöpfen mit je 60 g Al2O3-
Mahlkugeln bei 200 U/min für 2 Stunden. Anschließend wurden die homogenisierten Pulver-
mischungen in einem Rotationsverdampfer getrocknet und durch ein Sieb mit Maschenweite
400 µm gesiebt.
Die Formgebung und erste Wärmebehandlung der Pulvermischungen mit SiC- Anteil er-
folgte über SPS/FAST (HP D 25/1 der Firma FCT Systeme GmbH) mit zylindrischen Werk-
zeugen aus Graphit. Der Matrizendurchmesser betrug 40 mm und die Matrizenwände und
Stempelflächen waren jeweils mit Graphitfolie ausgekleidet. Die Proben wurden mit einem
uniaxial aufgebrachten Druck von 50 MPa bei 1400 ◦C und einer Haltezeit von 5 Minuten
verdichtet. Die Dichten und offenen Porositäten der Proben nach der Verdichtung mittels
SPS/FAST sind in Tabelle 3.2 aufgeführt.
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3. Methodik und experimentelle Durchführung
Probe SiC Y2O3/Al2O3 Dichte Off. Poros.
[mol%] Mol Verhältnis [g/cm3] [%]
S1 0 20/80 - -
S2 10 20/80 4.20 0.0
S3 20 20/80 4.14 0.0
S4 0 45/55 - -
S5 10 45/55 4.65 0.1
S6 20 45/55 4.42 0.3
S7 0 60/40 - -
S8 10 60/40 4.64 0.0
S9 20 60/40 4.47 0.3
S10 0 80/20 - -
S11 10 80/20 4.60 0.0
S12 50 80/20 4.25 0.4
Tab. 3.2.: Probenzusammenset-
zungen für die Untersuchung der
Phasenbildung im System SiC,
Al2O3, Y2O3 und Dichten nach
der SPS/FAST. Messunsicherhei-
ten Dichte 0.05 %, offene Porosi-
tät 0.8 %
Um die Einstellung der Gleichgewichtsphasen in der SPS/FAST zu überprüfen, wurde an
ausgewählten Proben eine zusätzliche Wärmebehandlung im graphitbeheizten Gasdrucksin-
terofen für 1 Stunde bei 1700 ◦C in Argon Atmosphäre angeschlossen. Zum Schutz gegen
Interaktionen mit den Graphittiegeln waren die Proben dabei in die der Probenzusammen-
setzung entsprechenden Pulvermischung eingebettet.
Für Gefügeuntersuchungen nach dem Aufschmelzen der Proben wurde eine Wärmebe-
handlung bei 1850 ◦C (Proben S2 und S3) bzw. 1950 ◦C ( S5, S6, S8, S9, S11, S12) im
graphitbeheizten Gasdrucksinterofen in vorkonditionierten Graphittiegeln unter Ar-CO- At-
mosphäre durchgeführt. Die Arbeiten wurden in Zusammenarbeit mit Frau Kristina Brandt
in Zusammenhang mit ihrer Diplomarbeit durchgeführt und sind dort detailliert beschrieben
[Bra09].
Die Pulvermischungen ohne SiC- Anteil wurden nicht in der SPS/FAST verdichtet. Auf-
grund nicht zu erwartender Abdampfungen konnten sie als loses Pulver in einem Muffelofen
wärmebehandelt werden. Die Proben wurden bei einer Maximaltemperatur von 1200 ◦C für
3 Stunden in Luft geglüht.
Die Proben für die STA wurden aus dem Volumen der per SPS/FAST- hergestellten
Proben entnommen. Sie hatten eine Ausgangsmasse von je 100 mg. Bei den rein oxidischen
Mischungen wurde das Pulver untersucht.
Das Gefüge der Proben nach der Vorverdichtung per SPS wurde mittels FESEM und
EDX exemplarisch an den Mischungen S3 und S11 untersucht. Die Proben nach der STA
wurden bei der Präparation zerstört und konnten nur per XRD analysiert werden. Nach
dem Aufschmelzen im Gasdrucksinterofen war lediglich von den Proben S3 und S12 eine
Untersuchung mittels FESEM möglich. Alle anderen Proben zeigten bei direktem Kontakt
mit Luft Zersetzungserscheinungen, die keine Analyse zuließen (vergl. [Ihl05c] und [Ihl05b]).
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3.2. Phasenbildung im System AlN, Y2O3, Al2O3
3.2.1. Vorgehensweise
In Abbildung 3.3 sind die für die Untersuchung der Phasenbildung im System AlN, Al2O3,
Y2O3 hergestellten Zusammensetzungen im Gehaltsdreieck zusammen mit den Phasengren-
zen entsprechend [Med03] bei 1700 ◦C dargestellt. Die Wahl der Zusammensetzungen ori-
entierte sich zum einen an Berechnungen und experimentellen Untersuchungen von Medraj
[Med01] und zum anderen an thermodynamischen Rechnungen von Frau O. Fabrichnaya.
Anfangs wurde in jedem Phasengebiet mindestens eine, in Phasengebieten, in denen zu-
sätzlich zu den Berechnungen von Frau O. Fabrichnaya Daten von Medraj vorlagen, auch
zwei Mischungen platziert. Im Verlauf der Untersuchungen kamen ergänzend die Mischungen
A1.5 und A1.7 sowie A5.3 und A5.5 zur genaueren Bestimmung der Lage der eutektischen
Zusammensetzung in den entsprechenden Phasengebieten und A8.1 zur Untersuchung der
Ausdehnung des Stabilitätsgebietes des Spinells hinzu. Durch die Al2O3- freien Mischungen
A0.1 und A0.2 sollte das Randsystem AlN, Y2O3 überprüft werden.
Um die Proben für die Schmelztemperaturbestimmung mittels STA herzustellen, wurden
die Ausgangspulver gemischt und homogenisiert. Für die Al2O3- haltigen Mischungen wurde
das im AlN- Pulver als Verunreinigung enthaltene Al2O3 bei der Einwaage berücksichtigt.
Bei den Mischungen des Randsystems AlN, Y2O3 ist dies nicht möglich. Die an die Pulver-
synthese anschließenden Prozessschritte bei der Probenherstellung unterscheiden sich von
denen der Al2O3- haltigen Mischungen. Um das durch das AlN eingebrachte Al2O3 zu ent-
fernen, werden die synthetisierten Pulvermischungen des Randsystems AlN, Y2O3 zuerst
uniaxial verpresst, um Probenkörper mit möglichst hoher offener Porosität zu erhalten. An-
Abb. 3.3.: Lage der Proben für die
Untersuchung der Phasenbildung im
System AlN, Al2O3, Y2O3 im Ge-
haltsdreieck; nominell und entspre-
chend quantitativer XRD- Analyse
der Pulvermischungen. Phasengebiete
bei 1700 ◦C entsprechend [Med03].
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Abb. 3.4.: Zustände
der Proben und Pro-




schließend werden die Presslinge im graphitbeheizten Gasdrucksinterofen geglüht. Dadurch
soll zum einen das Al2O3 entfernt werden. Die hohe offene Porosität ermöglicht dabei den
Zugang der leicht kohlenstoffhaltigen Atmosphäre zum Al2O3, das als native Oxidschicht auf
den AlN- Partikeln vorliegt. Zum anderen wird die Bildung der Gleichgewichtsphasen wäh-
rend des Glühens angestrebt. Die Al2O3- haltigen Mischungen können mittels SPS/FAST
vorverdichtet (keine Entfernung von Al2O3 nötig) und anschließend im Gasdrucksinterofen
getempert werden, um die Gleichgewichtsphasen in den Proben vor der Schmelztemperatur-
bestimmung mittels STA einzustellen. Die unterschiedlichen Prozessschritte, die die Proben
durchlaufen, sind in Abbildung 3.4 als Flussdiagramm dargestellt.
Die Untersuchung der Phasenbildung und Phasenzusammensetzung der Proben vor und
nach der STA erfolgte mittels XRD unterstützt durch Gefügeanalysen mittels FESEM und
EDX.
3.2.2. Experimentelle Details
Die Herstellung der Proben für die Untersuchung der Phasenbildung im System AlN, Al2O3,
Y2O3 erfolgte analog zur der im System SiC, Al2O3, Y2O3. Zusätzlich war ein an den
SPS/FAST- Prozess angeschlossener, zweiter Wärmebehandlungsschritt nötig, um die Gleich-
gewichtsphasen vor der nachfolgenden Schmelztemperaturbestimmung via Hochtemperatur
STA einzustellen.
Es wurden die in Tabelle 3.1 aufgeführten Ausgangspulver AlN, Al2O3 und Y2O3 verwen-
det. Bei der Pulvercharakterisierung (Reinheiten, Partikelgrößenverteilung, Partikelmorpho-
logie) sei auf die Herstellerangaben, die ebenfalls Tabelle 3.1 zu entnehmen sind, verwiesen.
Die Herstellerangabe über den Sauerstoffgehalt des AlN wurden um eine eigene Sauerstoff-
analyse (Reduktion-Extraktion) ergänzt, da sie einen Schluss auf die Al2O3- Verunreinigung
des Pulvers zulassen. Die Herstellerangabe lag bei 0.8 Ma% Sauerstoff, die der eigenen Ana-
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Probe AlN Al2O3 Y2O3 Dichte Off. Poros.
[mol%] [g/cm3] [%]
A0.1 60 - 40 3.98 9.2
A0.2 40 - 60 4.54 0.0
A1 40 13 47 4.30 0.0
A1.5 38 11 51 4.02 0.0
A1.7 33 12.5 54.5 4.49 0.0
A2 28 14 58 4.43 0.0
A3 35 30 35 4.63 0.8
A4 16 40 44 4.79 0.2
A5 34 38 28 4.20 1.7
A5.3 27 41.5 31.5 4.43 0.2
A5.5 20 45 35 4.63 0.0
A6 16 46 38 4.65 0.0
A7 30 56 14 3.98 1.0
A8 22 63 15 4.14 0.1
A8.1 27.5 61 11.5 4.40 0.0
A9 14 70 16 4.12 0.0
A10 7 78 15 4.06 0.9
Tab. 3.3.: Probenzusammensetzun-
gen für die Untersuchung der Phasen-
bildung im System AlN, Al2O3, Y2O3
und Dichten nach der SPS/FAST.
Messunsicherheiten: Dichte 0.05 %,
offene Porosität 0.8 %.
lyse bei 0.78 Ma% Sauerstoff im AlN. Dieser Gehalt wurde bei der Einwaage berücksichtigt
(nominell 0.8 Ma%), um die Zusammensetzungen nicht in Richtung Al2O3 zu verschieben.
Die Ausgangspulver wurden entsprechend der in Tabelle 3.3 aufgeführten Probenzusam-
mensetzungen zu Chargen von 2 x 80 g eingewogen (Genauigkeit der Waage 0.01 g) und mit
100 ml Isopropanol und 0.8 g Triethlyglykol (TEG) pro 80 g versetzt. Die Lage der Proben
im Gehaltsdreieck ist in Abbildung 3.3 dargestellt. Die Homogenisierung erfolgte in der Pla-
netenkugelmühle (Modell: Pulveristette Fritsch) in Al2O3- Mahltöpfen mit je 60 g Al2O3-
Mahlkugeln bei 200 U/min für 2 Stunden. Der Abrieb an Al2O3 durch die Mahlkugeln und
Mahltöpfe betrug 1.3 g Al2O3 auf 160 g Pulver. Anschließend wurden die homogenisierten
Pulvermischungen in einem Rotationsverdampfer getrocknet und durch ein Sieb mit Ma-
schenweite 400 µm gesiebt.
Die Formgebung und erste Wärmebehandlung erfolgte, wie im System SiC, Al2O3,Y2O3,
über SPS/FAST (HP D 25/1 der Firma FCT Systeme GmbH) mit zylindrischen Werkzeugen
aus Graphit. Die Matrize hatte einen Durchmesser von 40 Millimetern und die Matrizenwän-
de und Stempelflächen waren jeweils mit Graphitfolie belegt. Die Proben wurden mit einem
uniaxial aufgebrachten Druck von 50 MPa bei 1450 ◦C und einer Haltezeit von 5 Minuten
verdichtet. Um eine Kontamination der Anlage durch etwaige Abdampfungen zu verringern,
wurde diese für die Prozessdauer evakuiert (Vakuum < 1 · 10−2 mbar).
Die Dichten und die offenen Porositäten der Proben sind in Tabelle 3.3 aufgeführt. Die
nach der Behandlung per FAST/SPS überwiegend dichten Proben wurden anschließend ei-
ner zweiten Wärmebehandlung in einem graphitbeheizten Gasdrucksinterofen unterzogen,
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um die Gleichgewichtsphasen vor der nachfolgenden STA einzustellen. Dazu wurden die
Proben auf einer Bornitridplatte platziert und für 5 Stunden bei 1550 ◦C beziehungsweise
1600 ◦C für A7 und A10 in Stickstoffatmosphäre geglüht. Für die Proben nahe des Pha-
sengebietes YAG, γ− Spinell (A8, A8.1 und A9) war eine zusätzliche Wärmebehandlung
nötig, um die Gleichgewichtsphasen einzustellen. Eingebettet in Pulver der entsprechenden
Probenzusammensetzung wurden sie in Graphittiegeln 20 Stunden bei 1700 ◦C geglüht.
Die Mischungen des Randsystems AlN-Y2O3 (A0.1 und A0.2) wurden einem speziellen
Formgebungs- und Wärmebehandlungsprozess unterzogen, um Al2O3 Verunreinigungen im
AlN- Pulver zu beseitigen. Die Pulvermischungen wurden bei niedrigem Druck (2.5 kN)
uniaxial gepresst. Die auf diese Weise erhaltenen Presslinge hoher offener Porosität wurden
anschließend in Graphittiegeln für 2 Stunden bei 1700 ◦C unter Argon- Atmosphäre in einem
Gasdrucksinterofen getempert.
Für die STA- Untersuchungen wurden aus dem Volumen der im Gasdrucksinterofen ge-
glühten Proben Quader herausgetrennt. Sie hatten eine Ausgangsmasse von 20− 25 mg. Um
im System AlN, Al2O3, Y2O3 die Kristallisation einzelner Phasen aus der Schmelze genauer
zu analysieren und eine bessere Auflösung der DTA- Effekte bei den oxidreichen Proben
(A2, A4, A6 und A10) zu erhalten, wurden in der STA zusätzlich zu den Messungen der eu-
tektischen Temperaturen Versuche mit vergleichsweise langsamer Abkühlrate von 5 K/min
durchgeführt.
3.3. Diffusion der Additive
3.3.1. Vorgehensweise
Im Bereich Diffusion der Additive wird zum einen der Einfluss der Diffusion von Stickstoff
aus der Sinteratmosphäre in dichtes LPSSiC untersucht. Zum anderen werden Diffusionsko-
effizienten der Additivphasenelemente ermittelt.
Stickstoffdiffusion in das LPSSiC
Zur Untersuchung der Wechselwirkung einer stickstoffhaltigen Atmosphäre mit LPSSiC wur-
den Temperungen von dichtem LPSSiC in N2 durchgeführt. Durch Variation des N2- Par-
tialdruckes und durch unterschiedliche Haltezeiten sollte der Einfluss auf eine sich bildende
Randschicht am Übergang LPSSiC zur Stickstoffatmosphäre untersucht werden. Die dazu
durchgeführten Prozessschritte sind in Abbildung 3.5 dargestellt. Nach der Pulversynthese
und Sinterung mittels SPS/FAST zu dichtem LPSSiC werden die Proben bei unterschied-
lichen N2- Partialdrücken und mit unterschiedlichen Haltezeiten oberhalb der Schmelztem-
peratur der Additivphasen getempert, wodurch sich eine Randschicht ausbildet. Die Zugabe
geringer Mengen TiC ist dadurch zu erklären, dass dieselben Proben auch für die Experi-
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Abb. 3.5.: Zustände der
Proben und Prozessschritte
für die Untersuchungen zur
Diffusion der Additive, Be-
reich Stickstoffdiffusion
mente zur Interdiffusion der Additivelemente in der flüssigen Phase verwendet wurden. Das
TiC diente dort der Markierung der Fügezone.
Die Analyse der Randschicht bezüglich ihrer Zusammensetzung erfolgte mittels XRD,
FESEM und EDX. Für die Bestimmung der Randschichtdicke wurden lichtmikroskopische
Aufnahmen angefertigt.
Interdiffusion der Additivelemente in der flüssigen Phase
Der Abbau von Konzentrationsunterschieden durch Diffusion wird bei der experimentellen
Bestimmung der Diffusionskoeffizienten der Additivelemente in der flüssigen Phase ausge-
nutzt. Gezielt werden Proben hergestellt, die im Ausgangszustand unterschiedliche Addi-
tivelementkonzentrationen aufweisen (sog. Diffusionspaare). Durch eine thermische Behand-
lung bei Temperaturen oberhalb der Schmelztemperatur der Additivphasen findet ein Aus-
gleich der Konzentrationsunterschiede durch Diffusion innerhalb der flüssigen Phase statt.
Die Additivelementkonzentrationen in den Proben werden im Ausgangszustand und nach
den Wärmebehandlungen mittels EDX ermittelt und ermöglichen eine Bestimmung der Dif-
fusionskoeffizienten über einen Vergleich zwischen der numerisch berechneten Lösung der
Diffusionsgleichung mit den experimentellen Werten.
In Abbildung 3.6 sind die zur experimentellen Bestimmung der Diffusionskoeffizienten nö-
tigen Prozessschritte gezeigt. Exemplarisch sei das Vorgehen für das Additivelement Yttri-
um beschrieben. Zur Realisierung der unterschiedlichen Additivelementkonzentrationen im
Ausgangszustand wird mittels SPS/FAST zum einen yttrium- und zum anderen ytterbium-
haltiges, dichtes LPSSiC hergestellt. Diese werden dann, ebenfalls per SPS/FAST, verpresst.
Es entstehen Diffusionspaare, die zur einen Hälfte Yttrium und zur anderen Hälfte Ytterbi-
um als Additivelement enthalten, wobei an der Fläche, an der die Proben verpresst wurden,
ein Sprung in der jeweiligen Additivelementkonzentration (Yttrium bzw. Ytterbium) auf-
tritt (vergl. Abbildung 3.7a). Während der Temperung oberhalb der Schmelztemperatur der
Additivphase findet eine Diffusion des Yttriums in die ytterbiumhaltige Hälfte und umge-
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Abb. 3.6.: Zustände
der Proben und Pro-





kehrt statt (vergl. Abbildung 3.7b). Um die Diffusion der Additivelemente nicht zu stark
durch unterschiedliche Ionengrößen zu beeinflussen, wurde Yb3+ mit einem Ionenradius von
0.99 Å (Koordinationszahl 8) als Diffusionspartner für Y3+ mit einem Ionenradius von 1.02 Å
(Koordinationszahl 8) gewählt [Sha76].
Zur Untersuchung der Diffusionskoeffizienten des Additivelements Al wurde Si als Diffu-




Die Proben für die zwei genannten Untersuchungen zur Diffusion der Additive hatten die sel-
be Herstellungsroute. Die Ausgangspulver wurden gemischt, homogenisiert, per SPS/FAST
Abb. 3.7.: Schematische Darstellung der Entwicklung der Konzentrationsprofile der Additivelemente
Y und Yb in einem Diffusionspaar. (a) Konzentrationsprofile im Ausgangszustand d.h. nach dem
Verpressen per SPS/FAST, (b) Konzentrationsprofile nach dem Tempern
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Probe SiC TiC Y2O3/Al2O3 Yb2O3/Al2O3 Y2O3/SiO2
[vol %] [mol/mol]
DY 89 1 20/80 - -
DYb 90 - - 20/80 -





verdichtet und anschließend in Quader geschnitten. Für die Interdiffusionsexperimente muss-
ten die Quader geläppt werden, um zu Diffusionspaaren verpresst werden zu können. Für
die Experimente zur Stickstoffdiffusion wurden geschliffene Quader verwendet.
Die Interdiffusion wird durch Proben unterschiedlicher Elementzusammensetzung reali-
siert, was die Herstellung von LPSSiC- Proben mit Y2O3 plus Al2O3, Yb2O3 plus Al2O3
und Y2O3 plus SiO2 als Additive nötig machte. Den Y2O3- haltigen Proben beigemengtes
TiC sollte nach der Temperung der Diffusionspaare als Markierung für die ursprüngliche
Grenzfläche dienen.
Die Versatzherstellung erfolgte entsprechend der in Tabelle 3.4 aufgeführten Zusammen-
setzung analog zu der im Abschnitt Phasenbildung im System SiC, Al2O3, Y2O3 (Abschnitt
3.1). Lediglich die dort verwendeten Al2O3- Mahlkugeln wurden durch SiC- Mahlkugeln mit
einem Durchmesser von 1.25− 2 mm ersetzt. Je Mahltopf wurden 150 g Kugeln verwendet.
Die Sinterung der Pulvermischungen DY und DYb erfolgte per FAST/SPS analog zu der
im Abschnitt Phasenbildung im System SiC, Al2O3, Y2O3 (Abschnitt 3.1) bis zu einer Ma-
ximaltemperatur von 1800 ◦C bzw. 1900 ◦C mit 5 Minuten Haltezeit und einem Druck von
50 MPa unter Argon- Atmosphäre. Aus den gesinterten Proben wurden Quader mit den
Abmessungen 10 mm x 10 mm x 5 mm herausgetrennt. Ein Teil der yttriumhaltigen Quader
wurde geschliffen, um die bei der FAST/SPS entstandene Sinterhaut zu entfernen, und konn-
te in diesem Zustand für die Experimente zur Untersuchung der Stickstoffdiffusion in das
LPSSiC verwendet werden. Der andere Teil der yttriumhaltigen Quader wurde zusammen
mit den ytterbiumhaltigen Quadern mit Diamantkörnung von 6 µm geläppt und anschlie-
ßend in der FAST/SPS bei 1600 ◦C mit einer Haltezeit von 5 Minuten und einem Druck von
15 MPa unter Argon- Atmosphäre zu Diffusionspaaren verpresst.
Um vor Beginn der Diffusionsexperimente sicherzustellen, dass die Proben als dichtes
Material mit den zu erwartenden Gleichgewichtsphasen vorliegen, wurde deren Dichte, offene
Porosität und Phasenzusammensetzung bestimmt.
Diffusionsexperiment zur Stickstoffdiffusion in das LPSSiC
Die Experimente zur Untersuchung der Stickstoffdiffusion in das LPSSiC fanden in einem
graphitbeheizten Gasdrucksinterofen der Firma FCT, Modell FPW bei 1850 ◦C mit den in
Tabelle 3.5 aufgeführten Haltezeiten und N2- Partialdrücken statt. Die geschliffenen Pro-
benquader standen dabei mit einer der 5 mm x 10 mm Flächen auf einem SSiC- Block, um
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1 x x x
50 x x x
Tab. 3.5.: Versuchsparameter Hal-
tezeit und N2- Partialdruck zur Un-
tersuchung der Stickstoffdiffusion
in das LPSSiC. Temperatur wäh-
rend Haltezeit: 1850 ◦C, x - Ver-
such unter entsprechenden Bedin-
gungen durchgeführt.
eine möglichst große Angriffsfläche für die Stickstoffatmosphäre zu bieten und Reaktionen
mit dem Graphittiegel zu minimieren.
Um den Einfluss etwaiger Abdampfungen bzw. den Austausch von Sauerstoff und Stickstoff
während der Diffusionsexperimente einschätzen zu können, wurde die Masse vor und nach
den entsprechenden Experimenten bestimmt (Auflösung der Waage 1 µg) und die daraus
resultierende Masseänderung ermittelt. Lichtmikroskopische Aufnahmen von der Oberflä-
che und dem Volumen der Proben nach den Diffusionsexperimenten lieferten Anhaltspunkte
für die Bildung unterschiedlicher Phasen, die mittels XRD-Analysen der Oberfläche und
des Volumens konkretisiert wurden. Unterstützend zu den XRD- Analysen kamen FESEM
Aufnahmen des Gefüges und die Elementbestimmung mittels EDX vor allem in der gebil-
deten Randschicht zum Einsatz. Dafür wurden die Proben mittig zerteilt und anschließend
keramographisch präpariert (Schliff mit 1 µm Oberflächengüte).
Die entstandenen Randschichtdicken wurden anhand von lichtmikroskopischen Aufnahmen
bestimmt. Dazu wurden pro Probe an 100 Stellen bei 20- facher Vergrößerung lichtmikrosko-
pische Aufnahmen angefertigt, die die entstandene Randschicht enthielten. Die Randschicht
hebt sich in diesen Aufnahmen durch einen höheren Grauwert und die bei ihrer Bildung
entstandene Porosität, die im Kontrast schwarz erscheint, vom Volumen der Proben ab.
Mit der Bildanalysesoftware Analysis Auto 5.0 von Olympus wurde die Randschicht anhand
des Grauwertunterschiedes zum Volumen von selbigem separiert, damit der Flächeninhalt
der Randschicht bestimmt (Abbildung 3.8) und dieser durch die Breite des ausgewerteten
Bildabschnittes geteilt. Dies liefert die über den Bildausschnitt gemittelte Randschichtdicke.







(b) Separation der Rand-
schicht (rot) anhand des
Grauwertunterschiedes.
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Abb. 3.9.: Schematische Darstellung der auto-
matisierten Bestimmung der Elementkonzentrati-
on mittels EDX für die Erstellung der Konzentrati-
onsprofile. Abmessung des EDX- Messfensters be-
trägt 1000 µm x 100 µm.
Diffusionsexperiment zur Diffusion der Additivelemente in der flüssigen Phase
Zur Untersuchung der Interdiffusion der Additive wurden die Diffusionspaare in einem gra-
phitbeheizten Gasdrucksinterofen der Firma FCT, Modell FPW bei 1850 ◦C in Argon- At-
mosphäre mit einem Druck von 50 bar für 0.5, 1 und 4 Stunden getempert. Es wurden
Graphittiegel verwendet, deren Innenseite mit LPSSiC- Paste bestrichen war und die mit
LPSSiC- Dummy Material gefüllt waren, um Reaktionen mit dem Tiegelmaterial und einer
kohlenstoffhaltigen Atmosphäre zu minimieren.
Für die Diffusionspaare war vor Beginn der Interdiffusionsexperimente die Qualität der
Fügezone zu beurteilen. Zum einen, um einen guten Kontakt der Diffusionspartner zu ge-
währleisten und zum anderen, um eine möglicherweise durch das Verpressen per SPS/FAST
bereits eingesetzte Diffusion zu identifizieren. Diese Analyse erfolgte per Lichtmikroskopie,
REM und EDX an einem ausgewählten Diffusionspaar. An diesem Diffusionspaar wurden
auch die Konzentrationsprofile der Elemente im Ausgangszustand bestimmt.
Die Bestimmung der Konzentrationsprofile erfolgte mittels EDX. Dazu mussten die Dif-
fusionspaare senkrecht zur Fügezone mittig zerteilt und anschließend keramographisch prä-
pariert werden. Die EDX- Messungen wurden mit der Analysesoftware Inca Automate der
Firma Oxford Instruments automatisiert durchgeführt. Dazu wurde ein EDX- Messfenster
der Größe 1000 µm x 100 µm gewählt und der Breite nach parallel zur Fügezone und bündig
zu ihr platziert. Automatisiert wurde dieses Messfenster dann sequentiell um die Messfens-
terbreite (100 µm) verschoben und dabei jeweils das EDX- Spektrum aufgenommen bis das
Ende der einen Hälfte der Probe erreicht war (siehe Abbildung 3.9). Mit der übrigen Hälf-
te des Diffusionspaares wurde gleich verfahren. Bei einer Höhe der Diffusionspaare von ca.
10 mm ergeben sich dadurch ca. 100 Messpunkte pro Konzentrationsprofil. Auf diese Wei-
se wurden pro Diffusionspaar zwei Diffusionsprofile entlang zweier repräsentativer Geraden
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senkrecht zur Fügezone aufgenommen, deren Mittelwerte nachfolgend die Grundlage für die
Berechnung der Diffusionskoeffizienten bildete. Mit den so erhaltenen Elementkonzentrati-
onsprofilen, die die Konzentration der in den Proben vorhandenen Elemente in Abhängigkeit
vom Abstand zur Fügezone angeben, wurden mit einer vom Autor programmierten Software
(Abschnitt 3.6) die Diffusionskoeffizienten bestimmt.
Aufgrund der bekanntermaßen höheren Nachweisgenauigkeit und damit verbundener ge-
ringerer Messunsicherheit bei Elementkonzentrationsbestimmungen mittels WDX im Ver-
gleich zum EDX wurde auch WDX zur Bestimmung der Konzentrationsprofile in Betracht ge-
zogen. Durch die im WDX maximal mögliche Messfenstergröße führt jedoch die Mikrostruk-
tur der Proben zu einer höheren Streuung. Das Gefüge weist SiC- Körner von unterschied-
licher Größe und mit nur einem geringem Anteil an Korngrenzenphase auf. Diese höhere
Streuung hebt den Messunsicherheitsvorteil des WDX gegenüber dem EDX, bei dem die
Schwankungen über die größeren Messfenster gemittelt werden, auf.
3.4. Schwindungskinetik
3.4.1. Vorgehensweise
Im Bereich Schwindungskinetik wird der Mechanismus des Flüssigphasensinters und die
Schwindungskinetik untersucht. ImMittelpunkt stehen dilatometrische Experimente an LPS-
SiC- Material. Es werden Sinterungen im Dilatometer durchgeführt, die bei charakteris-
tischen Temperaturen beendet werden und dadurch die Gefügeentwicklung während der
Sinterung aufzeigen. Unterstützt von Messungen der Masseänderung mittels TG und von
Wärmeeffekten mittels DTA ergibt sich ein detailliertes Bild des Sintermechanismuses.
Die Schwindungskinetik wird mittels Dilatometer- Experimenten, bei denen die Heizrate
variiert wird, analysiert. Anhand dieser experimentellen Ergebnisse wird zusammen mit dem
erlangten Verständnis über den Sintermechanismus ein kinetisches Modell erstellt, dass die
Schwindung während der Sinterung beschreibt.
Zusätzlich wird in diesem Abschnitt der Einfluss des an der SiC- Oberfläche vorhandenen
SiO2 auf das Sinterverhalten thematisiert. Der Ablauf der Untersuchungen ist in Abbildung
3.10 schematisch dargestellt.
3.4.2. Experimentelle Details
Für die Untersuchung der Schwindungsprozesse bei der Sinterung von LPSSiC mit Al2O3
und Y2O3 wurden Proben mit Additivgehalten von 6 vol% und 12 vol% hergestellt. Diese
Gehalte liegen im Bereich konventionell verwendeten LPSSiCs und ihre Variation ermöglicht
es, Aussagen über den Einfluss des Additivgehalts auf das Schwindungsverhalten abzuleiten.
Die Proben wurden von Herrn Volkmar Lankau zur Verfügung gestellt.
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Abb. 3.10.: Zustände der
Proben und Prozessschrit-
te für die Untersuchung des
Schwindungsverhaltens und
der Schwindungskinetik.
Die Ausgangspulver Al2O3 (AlCOA A16 SG, α- Al2O3, d90 = 3 µm ), SiC und Y2O3
(Tabelle 3.1) wurden entsprechend der in Tabelle 3.6 aufgeführten Zusammensetzungen ein-
gewogen, mit 4 Ma% Binder versetzt und eine Stunde bei 200 U/min in einer Planetenku-
gelmühle mit SiC- Mahlkugeln in PTFE- Mahlbechern homogenisiert. Anschließend wurden
die Mischungen gesiebt.
Die Formgebung erfolgte über uniaxiales Trockenpressen mit anschließender Nachverdich-
tung per isostatischem Pressen. Daraus ergaben sich Platten mit quadratischer Grundfläche
von 100 mm x 100 mm und einer Höhe von 5 mm, die in einem Gasdrucksinterofen bei
1200 ◦C entbindert wurden. Diese Platten stellten das Ausgangsmaterial dar, aus dem alle
für die Untersuchung der Schwindungsprozesse verwendeten Proben entnommen wurden.
Um Einzelheiten über das Schwindungsverhalten von LPSSiC zu erhalten, wurden am
Material K12 die während des Sinterns auftretenden Wärmeeffekte mittels DTA, die Mas-
seänderung mittels TG und die freigesetzten Gase mittels Massenspektrometrie (MS) un-
tersucht. Es wurde Material K12 gewählt, da aufgrund des im Vergleich zu Material K6
hohen Additivgehaltes die durch die Additivphasen hervorgerufenen Effekte deutlicher wer-
den. Für die Abbruchversuche, bei denen die Probe mit einer Heiz- und Abkühlrate von
20 K/min bis zu Maximaltemperaturen von 1350 ◦C, 1530 ◦C, 1750 ◦C und 1855 ◦C aufge-
heizt wurden, wurde ebenfalls Material K12 verwendet. Als Proben wurden dafür aus den





K12 88 20/80 Tab. 3.6.: Probenzusammensetzungen für die Untersuchung
der Schwindungsprozesse
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Die Experimente für die Analyse der Schwindungskinetik wurden bei Zusammensetzung
K6 mit Heizraten von 5 K/min, 10 K/min, 14 K/min, 20 K/min und 28 K/min und bei Zu-
sammensetzung K12 mit Heizraten von 2 K/min, 5 K/min, 10 K/min und 20 K/min durch-
geführt.
Die Phasenzusammensetzung der Proben wurde qualitativ mittels Röntgenbeugung be-
stimmt. Mittels FESEM wurden Gefügeaufnahmen angefertigt und Elementanalysen per
EDX durchgeführt. Herr Hilmi Yurdakul, wissenschaftlicher Mitarbeiter in der Arbeitsgrup-
pe von Professor S. Turan an der Anadolu Universität (Eskisehir, Türkei), fertigte TEM-
Aufnahmen von Korngrenzen und Zwickeln der Proben deren Sinterung bei 1750 ◦C und
1855 ◦C unterbrochen wurde, an und analysierte diese mittels EDX. Die Probenpräparation
dafür erfolgte mittels FIB- Schnitten.
Auswertung mittels Kinetischer Methoden
Für die Modellierung der Schwindungskinetik werden aufgrund des geringeren Einflusses von
Abdampfungen die mit Material K6 ermittelten Längenänderungskurven verwendet. Um das
sich aus den Dilatometerexperimenten ergebende Längenänderungssignal für die kinetische
Analyse verwenden zu können, muss es um die thermische Ausdehnung des Materials kor-
rigiert werden. Dies geschieht, indem das Längenänderungssignal im Temperaturbereich, in
dem ausschließlich thermische Ausdehnung auftritt (zwischen 570 ◦C und 800 ◦C), durch
ein Polynom ersten Grades approximiert wird. Dessen Werte werden dann für den kom-
pletten untersuchten Temperaturbereich (570 ◦C bis 2015 ◦C) vom Längenänderungssignal
subtrahiert.
Für eine einheitliche Darstellung des Längenänderungssignales in allen Methoden wurde
das Längenänderungssignal auf die für alle Heizraten maximal erreichte Längenänderung
(dL/L0)max, die einen Wert von 19.17 % erreichte, normiert. In dieser Darstellung liegen die
Längenänderungswerte zwischen 0 und −100 %.
3.5. Randschichtbildung
3.5.1. Vorgehensweise
Die Bildung von Randschichten und Phasengradienten in konventionellem LPSSiC steht im
Mittelpunkt der Untersuchungen des Bereiches Randschichtbildung. Durch Variation des
Additivgehaltes, der Sinteratmosphäre, der Maximaltemperatur und der Haltezeit bei iso-
thermer Sinterung wird deren Einfluss auf die sich bildenden Randschichten und Phasengra-
dienten untersucht. Um die Bildung der Gradienten von den Verdichtungsprozessen trennen
zu können, wurden zusätzlich über Heißpressen (HP) hergestellte bereits dichte Proben un-









Zur Charakterisierung wird die durch die Sinterung verursachte Masse- und Dichteände-
rung der Proben bestimmt, die auf der Oberfläche und im Volumen vorhandenen Phasen
mittels XRD ermittelt und lichtmikroskopische- und rasterelektronenmikroskopische Auf-
nahmen der Randschichten und des Volumens angefertigt.
3.5.2. Experimentelle Details
Für die Untersuchung der Randschichtbildung in konventionellem LPSSiC wurden Proben
mit zwei unterschiedlichen Additivgehalten von 6 Ma% und 12 Ma% hergestellt. Die Aus-
gangspulver SiC, Al2O3, Y2O3, deren Charakteristika Tabelle 3.1 zu entnehmen sind, wurden
entsprechend der in Tabelle 3.7 aufgeführten Zusammensetzungen eingewogen (Auflösung der
Waage 0.01 g). Zur Homogenisierung, die in einer Planetenkugelmühle (Modell: Pulveristette
Fritsch) erfolgte, wurden die Pulvermischungen in Chargen von 160 g mit 250 ml Isopropanol,
1 Ma% Triethylglycol und 160 g SiC- Mahlkugeln in Polytetrafluorethylen (PTFE) Mahltöp-
fe gegeben und für 4 Stunden bei 200 U/min gemischt. Anschließend an die Trocknung in
einem Rotationsverdampfer, wurden die homogenisierten Mischungen durch ein Sieb mit




R12 88 1/4 Tab. 3.7.: Probenzusammensetzungen für die Untersuchung
der Randschichtbildung in konventionellem LPSSiC
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1850◦C x x x







SiC im Sinterofen. x-
Sinterung durchgeführt
Die Vorverdichtung der homogenisierten Pulvermischungen erfolgte über CIP bei einem
Druck von 250 MPa. Die Einwaage der einzelnen Probenkörper betrug ca. 80 g. Zusätzlich
wurden von beiden Zusammensetzungen dichte Proben in der Heißpresse hergestellt. Hier-
für wurde 130 g Pulver in einem Graphitwerkzeug, das mit einer Bornitrid beschichteten
Graphitfolie ausgelegt war, mit einer Heizrate von 10 K/min in Argon- Atmosphäre auf eine
Maximaltemperatur von 1925 ◦C erhitzt und bei dieser Temperatur für 30 Minuten gehalten.
Der Druckaufbau von 30 MPa erfolgte bei 1150 ◦C innerhalb einer 30 minütigen Haltezeit.
Um den Einfluss der Sinteratmosphäre, der Maximaltemperatur und der Haltezeit auf
die Gefügeausbildung und Randschichtbildung zu untersuchen, wurden die Proben in einem
widerstandsbeheizten Sinterofen mit Graphitheizelement unter verschiedenen Bedingungen
isotherm gesintert. Die Sinteratmosphäre wurde zwischen Argon (Qualität Linde 5.0) und
einem Gemisch aus zwei Volumenanteilen Argon und einem Volumenanteil Kohlenmonoxid
(CO- Qualität Linde 5.0) mit einem Druck von je 1 bar variiert, die Maximaltemperatur be-
trug 1850 ◦C bzw. 1925 ◦C und für die isothermen Haltezeiten bei den entsprechenden Maxi-
maltemperaturen wurden 30 Minuten und 240 Minuten gewählt. Für die Sinterung wurden
die heißgepressten Proben in Quader mit den Abmessungen 20 mm x 20 mm x 8 mm und
die kalt isostatisch gepressten Proben in Quader mit den Abmessungen 20 mm x 20 mm
x 15 mm geschnitten und in Graphittiegeln, die mit LPSSiC- Dummy Material ausgelegt
waren, platziert. Die Ausgangsmasse der HP- Proben lag bei 10 g, die der CIP- Proben bei
16 g. Die verwendete Heiz- und Kühlrate betrug 10 K/min. In Tabelle 3.8 sind die bei den
unterschiedlichen Parametern durchgeführten Sinterungen aufgeführt. In Summe ergibt sich
unter Berücksichtigung dieser Bedingungen und der zusätzlichen Variation von Additivge-
halt und Vorverdichtung für die Untersuchungen der Randschichtbildung in konventionellem
LPSSiC eine Anzahl von 24 unterschiedlich behandelten Proben.
Zur Analyse der Proben wurde zuerst die durch die Sinterung verursachte Masseänderung
und die Dichten vor und nach der Sinterung bestimmt. Mit einer Laborwaage (Auflösung
0.1 mg) wurde die Masse vor und nach den Temperungen im Sinterofen und daraus die Mas-
seänderung ermittelt (Messunsicherheit 0.3 %m0). Die Bestimmung der Dichten (Messun-
sicherheit 0.3 %t.d.) erfolgte mittels Auftriebsmethode (Archimedischem Prinzip). Danach
wurden lichtmikroskopische Aufnahmen der Oberfläche angefertigt und die Phasenzusam-
mensetzung der Proben im Oberflächenbereich mittels XRD qualitativ analysiert. Nachdem
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die Proben mittig zerteilt wurden, konnten Aufnahmen des Gefüges und Elementanalysen
im Volumen der Proben einschließlich der gebildeten Randzonen mittels FESEM und EDX
erstellt werden. Die Identifikation der im Volumen vorhandenen Phasen erfolgte analog zu
der im Oberflächenbereich mittels XRD.
3.6. Genutzte analytische Methoden
Die Bestimmung der Dichte und offenen Porosität erfolgte mittels Immersionsmethode (Ar-
chimedisches Prinzip). Die ermittelten Messunsicherheiten sind zusammen mit den Messwer-
ten angegeben.
3.6.1. Qualitative und quantitative Phasenanalyse via XRD
Die Analyse der in den unterschiedlichen Proben vorhandenen Phasen erfolgte auf Basis
von Röntgenbeugungsspektren, die mit dem Röntgendiffraktometer Modell D8 Advance der
Firma Bruker AXS in Bragg-Brentano Geometrie mit CuKα- Strahlung und einem Winkel-
bereich von 10− 90◦ 2Θ aufgenommen wurden. Lediglich für die Analyse der Proben zur
Untersuchung der Phasenbildung im System SiC, Al2O3, Y2O3 (Abschnitt 4.1) wurde das
Röntgendiffraktometer Modell XRD 7 der Firma Seifert FPM in Bragg-Brentano Geometrie
ebenfalls mit CuKα- Strahlung und einem Winkelbereich von 10− 90◦ 2Θ verwendet. Die
quantitative Analyse der Phasenanteile erfolgte mit der Rietveld Methode [You95], wobei
das Softwarepaket Autoquan der Firma GE Inspection Technology genutzt wurde.
3.6.2. Licht-/Elektronenmikroskopie
Die lichtmikroskopischen Aufnahmen wurden mit dem Lichtmikroskop Modell Epihot 300
der Firma Nikon mit angeschlossener, hochauflösender Digitalkamera erstellt.
Für die Gefügeuntersuchungen standen die drei unterschiedlichen Rasterelektronenmikro-
skope Modell LEO 982, Modell Ultra 55 und Modell NVision 40 von Carl Zeiss SMT zur
Verfügung. Die Zuordnung der Geräte zu den in den entsprechenden Abschnitten durchge-
führten Analysen ist in Tabelle 3.9 zusammengefasst. Um zusätzlich Elementkonzentrations-
bestimmungen durchführen zu können, waren die entsprechenden Geräte mit einem EDX von
Oxford Instruments mit Si(Li)-Detektorkristall gekoppelt. Für die quantitative Bestimmung
von Elementkonzentrationen wurde das EDX mit Kobalt standardisiert.
3.6.3. Thermische Analyse
Simultane Thermische Analyse und Massenspektrometrie
Die Bestimmung der eutektischen Temperaturen (Abschnitt 4.1 und 4.2) im Hochtempe-
raturbereich erfolgte mittels Simultaner Thermischer Analyse (STA). Die Untersuchungen
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Tab. 3.9.: Zuordnung der Geräte zu den in den entsprechenden Abschnitten durchgeführten Analysen
Abschnitt RasterelektronenmikroskopLeo 982 NVision 40 Ultra 55
4.1 Phasenbildung im System SiC, Al2O3, Y2O3 x
4.2 Phasenbildung im System AlN, Al2O3, Y2O3 x x
4.3 Diffusion der Additive x x
4.4 Schwindungskinetik x
4.5 Randschichtbildung x
wurden in einer STA 429 der Firma Netzsch Gerätebau GmbH Selb unter statischer Helium
Atmosphäre, die von leichtem Unterdruck von 950 mbar bei Raumtemperatur im Verlauf
der Messungen auf leichten Überdruck von 1070 mbar anstieg, mit Heiz- und Kühlraten von
20 K/min in Wolfram Tiegeln durchgeführt. Bei den Experimenten im System AlN, Al2O3,
Y2O3 wurden die Tiegel zusätzlich mit Wolframdeckeln abgedeckt. Es wurde ein Wolframo-
fen und ein WRe-Thermoelement (3 % WRe, 25 % WRe) verwendet. Die Temperaturkali-
brierung im Hochtemperaturbereich erfolgte über die Bestimmung der Schmelztemperatur
von Aluminiumoxid (NIST SRM 742, Schmelztemperatur 2052 ◦C), Reinstelement Platin
(Schmelztemperatur 1769 ◦C) und Palladium (Schmelztemperatur 1555 ◦C). Die absolute
Messunsicherheit der Temperatur wird für die Messungen im System SiC, Al2O3, Y2O3 auf
16 K und für die Messungen im System AlN, Al2O3, Y2O3 aufgrund kaum vorhandener Mas-
severluste und daraus resultierender im Vergleich zu den Messungen im System SiC, Al2O3,
Y2O3 geringerer Drift des Thermoelements auf 10 K geschätzt. Die Vergleichsunsicherheit
wird auf 5 K geschätzt.
Die im Zusammenhang mit der Analyse des Schwindungsverhaltens (Abschnitt 4.4) durch-
geführten DTA/TG- Untersuchungen fanden in einer STA 449 F1 (Netzsch Gerätebau GmbH)
mit Kohlenstoffschutzrohr und Rhodiumofen in Wolframtiegeln unter Argon- Atmosphäre
statt. Die Heiz- und Abkühlrate betrug 20 K/min und die Maximaltemperatur 1830 ◦C.
Für die TG/MS- Messungen wurde eine STA 429 CD (Netzsch Gerätebau GmbH), die mit
einem Aluminiumoxidschutzrohr und einem SiC- Ofen ausgestattet wurde, eingesetzt. Es
wurden Al2O3- Tiegel verwendet. Mit einer Heizrate von 10 K/min wurde auf die Maxi-
maltemperatur, die aufgrund des Schutzrohres auf 1530 ◦C begrenzt wurde, geheizt. Als
Massenspektrometer wurde ein Quadrupol Massenspektrometer mit Elektronenstoßionisa-
tionsquelle (Modell Thermostar, Balzers AG) eingesetzt, das über eine SiO2- Kapillare an
die STA gekoppelt war. Die Messunsicherheit der Temperatur beträgt 5 K für die TG/MS-
Messungen und 10 K für die DTA/TG- Messungen.
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Thermodilatometrie
Zur Messung der Sinterschwindung (Abschnitt 4.4) wurde ein horizontales Schubstangendi-
latometer, Modell Dil 402 C der Firma Netzsch Gerätebau GmbH (Selb, Deutschland), ver-
wendet. Die Proben wurden bis zu einer Maximaltemperatur von 2015 ◦C unter strömender
Argon- Atmosphäre (1 l/h, Linde 5.0) aufgeheizt, wobei sie ihrer Länge nach eingebaut und
von einer SiC- Hülse umgeben waren. Diese sollte die Abdampfungen während der Sinterung
durch die Bildung eines Mikroklimas innerhalb der Hülse verringern. Als Stempelmaterial
wurden ebenfalls gesinterte SiC- Blöcke eingesetzt.
Die Temperaturregelung des Dilatometers erfolgte ab 570 ◦C mittels Pyrometer. Bis zu
dieser Temperatur wird ungeregelt mit maximaler Heizrate von durchschnittlich 40 K/min
geheizt. Die Temperaturkalibrierung erfolgte über die Schmelztemperaturbestimmung der
Reinstelemente Gold (1064.2 ◦C, Reinheit: 99.999 %) und Al2O3 (2052 ◦C, NIST SRM 742)
bei einer Heizrate von 10 K/min. Die Messunsicherheit der Temperatur wird auf 10 K ge-
schätzt. Gerätetechnische Einflüsse auf das Längenänderungssignal wurden über eine Kor-
rekturfahrt mit einem SiC- Quader gleicher Abmessung ausgeglichen.
3.6.4. Spezielle Analysesoftware
Bestimmung des Diffusionskoeffizienten
Für die Berechnung der Diffusionskoeffizienten wurde eine vom Autor in der Skriptsprache
Octave (GNU Octave version 3.0.0) programmierte Software verwendet (Anhang A). Diese
führt unter Vorgabe eines diskreten Ausgangskonzentrationsprofiles, der Haltezeit, der Hal-
tetemperatur und eines Diffusionskoeffizienten die numerische Integration der Fick’ schen
Diffusionsgleichung (Gleichung 2.8) mittels eines Runge- Kutta- Verfahrens vierter Ordnung
durch. Der optimale Diffusionskoeffizient wird anhand der Minimierung der Residualwerte
zwischen experimentell gemessenem und errechnetem Konzentrationsprofil bestimmt, wobei
der Diffusionskoeffizient der Parameter der Minimierungsfunktion ist. Die Konzentrations-
abhängigkeit des Diffusionskoeffizienten wird berücksichtigt (Gleichungen 4.3, 4.4 und 4.5).
Kinetik Field of Response
Die Berechnung und Darstellung des Kinetik Field of Response erfolgte mit einer vom Autor
in der Skriptsprache Octave (GNU Octave,Version 3.0) programmierten Software (Anhang
A). Das Programm ermöglicht die Eingabe der Dichteänderungs- oder Längenänderungs-
entwicklung in Form einer ASCII- Datei. Diese wird nach dem Einlesen durch einen vom
Benutzer zu wählenden Faktor geglättet, dann numerisch nach der Zeit differenziert und mit
den Isoumsatzgeraden in der Arrheniusdarstellung über 1/T dargestellt. Die Isoumsatzgera-
den wurden als lineare Verbindung der Isoumsatzkoordinaten (bspw. (log(dL/dt),1/T) für festes
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dL) für die unterschiedlichen Heizraten dargestellt und müssen demnach nicht zwingend eine
Gerade ergeben. Auch ein Polygonzug ist möglich. Zur Berechnung der Aktivierungsenergi-
en und Präexponentialfaktoren wird aus diesem Polygonzug eine mittlere Isoumsatzgerade
gebildet. Zusätzlich ist eine Vorhersage des Dichte- bzw. des Längenänderungsverhaltens für
beliebige Temperatur- Zeit- Profile implementiert. Die Ergebnisse können in eine ASCII-
Datei exportiert werden.
Master Kurve
Zur Ermittlung der Master Kurve wurde, wie für das Kinetik Field, eine vom Autor in der
Skriptsprache Octave (GNU Octave,Version 3.0) programmierte Software verwendet (An-
hang A). Die Dichteänderungs- oder Längenänderungsentwicklung wird als ASCII- Datei
eingelesen. Bei bekannter Aktivierungsenergie erfolgt die Berechnung von log(Θ) entspre-
chend Gleichung 2.4 direkt mittels numerischer Integration. Ist die Aktivierungsenergie un-
bekannt, so wird sie über die Lösung eines Kleinste-Quadrate- Problems bestimmt. Die
errechnete Master Kurve wird zusammen mit den Eingangsdaten graphisch dargestellt. Eine
Vorhersage des Dichte- bzw. des Längenänderungsverhaltens für beliebige Temperatur- Zeit-
Profile ist ebenso implementiert wie ein Zusatzpaket zur Ermittlung von Temperatur- Zeit-
Profilen, die konstante Dichte- bzw. Längenänderungen zur Folge haben. Der Export der
Ergebnisse erfolgt in eine ASCII- Datei.
Thermokinetik
Die kinetische Modellierung des Schwindungsverhaltens auf Grundlage der Formalkinetik
wurde mit der von Netzsch Gerätebau GmbH entwickelten Software Netzsch Thermokinetics
3 (Version 2008.05) durchgeführt. Die Funktionsweise der Software ist in Abschnitt 2.4.1
erläutert, nähere Details finden sich auch in [Opf00] oder [Opf98].
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4.1. Phasenbildung im System SiC, Y2O3, Al2O3
Als Ergebnis der Verdichtung mittels SPS/FAST ergaben sich kompakte und formstabile
Probenzylinder von ca. 5 mm Höhe und ca. 40 mm Durchmesser (Abbildung 4.1). Ihre Dich-
ten und offenen Porositäten sind in Tabelle 3.2 aufgeführt. Sie zeigen, dass das Ziel einer
schnellen Vorverdichtung durch den SPS/FAST- Prozess erreicht wurde (offene Porositäten
< 0.4 %).
4.1.1. Qualitative und Quantitative Phasenanalyse via XRD
In Tabelle 4.1 sind die Phasen, die in den Proben nach der Verdichtung mittels SPS/FAST
und den Wärmebehandlungen im Gasdrucksinterofen bzw. im Muffelofen und nach der
Schmelztemperaturbestimmung mittels STA identifiziert wurden, aufgeführt.
Aufgrund der geringen Probenmengen (ca. 100 mg) in der STA war die anschließende
Phasenbestimmung schwierig. Es war lediglich eine qualitative Auswertung möglich. Grau
unterlegt sind die Phasen, die im rein oxidischen System Al2O3, Y2O3 bei den entsprechenden
Temperaturen nach [Mah92] und [Fab01b] zu erwarten sind. Die Unabhängigkeit der Bildung
der Gleichgewichtsphasen vom SiC ist offensichtlich. Einzig die Proben S4, S5, S6 und S7
zeigten nach der SPS/FAST bei 1400 ◦C bzw. nach der Wärmebehandlung im Muffelofen
bei 1200 ◦C Reflexe der YAM- Phase (S4, S5, S6) und im Fall von S4 und S7 Y2O3, die
nicht erwartet wurden. Deren Auftreten kann dadurch erklärt werden, dass diesen Phasen
durch die „schnelle“ Wärmebehandlung in der SPS/FAST bzw. die niedrigen Temperaturen
im Muffelofen nicht genügend Zeit respektive Temperatur zur Verfügung stand, um sich in
die entsprechenden Gleichgewichtsphasen umzuwandeln.
Abb. 4.1.: Proben für die Untersuchung der Phasenbildung im Sys-
tem SiC, Al2O3, Y2O3 nach der SPS/FAST
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Tab. 4.1.: Identifizierte Phasen nach den entsprechendenWärmebehandlungen: 1200 ◦C - Muffelofen,
1400 ◦C - SPS/FAST, 1700 ◦C - Gasdrucksinterofen, 1850 ◦C-2000 ◦C - STA. Grau unterlegt - Phasen
die im rein oxidischen System Al2O3, Y2O3 bei den entsprechenden Temperaturen nach [Mah92] und
[Fab01b] zu erwarten sind; x - Phase qualitativ vorhanden.
Probe Tmax Identifizierte Phasen [Ma%]
◦C SiC α- Al2O3 YAG YAP YAM Y2O3
S1 1200 39.2±1.3 60.8±1.3
S2 1400 3.8±0.7 38.6±1.0 57.7±1.0
1850 x x x
S3 1400 9.0±2.2 36.0±1.2 55.1±1.1
1700 7.9±1.3 36.3±1.5 55.8±1.5
1850 x x x
S4 1200 27.4±1.1 67.0±1.2 5.6±0.9
S5 1400 2.5±1.1 35.4±0.9 57.2±1.2 4.9±0.9
1950 x x x
S6 1400 5.7±1.7 38.2±1.0 51.6±1.3 4.5±0.5
1700 9.0±3.3 33.8±1.7 57.2±2.2
1950 x x x
S7 1200 7.6±0.7 80.0±0.8 12.4±0.7
S8 1400 1.9±1.5 42.5±1.4 55.7±1.4
1970 x x x
S9 1400 4.6±1.5 43.0±1.5 52.4±1.6
1700 5.7±2.6 42.6±1.1 51.7±1.4
1970 x x x
S10 1200 39.8±0.7 60.2±0.7
S11 1400 3.5±3.2 52.6±1.7 44.0±1.5
2000 x x x
S12 1400 15.7±5.5 50.2±2.1 34.1±1.6
2000 x x x
4.1.2. Gefügeanalyse
Der Einfluss der SPS/FAST- Behandlung auf das Gefüge und der Ausgangszustand der Pro-
ben vor dem Schmelzen war Ziel der Untersuchungen an den vorverdichteten Proben. Die
Frage ob und welche Phasen aufgeschmolzen waren stand im Fokus der Untersuchungen an
den aufgeschmolzenen Proben. Zusammen mit der Phasenbestimmung mittels XRD aus Ab-
schnitt 4.1.1 und EDX- Analysen können den unterschiedlichen Grauwerten in der FESEM-
Aufnahme die entsprechenden Phasen zugeordnet werden. Ein Teil der Ergebnisse des folgen-
den Abschnitts entstand im Zusammenhang mit der Diplomarbeit von Frau Kristina Brandt
[Bra09], die unmittelbar vom Autor betreut wurde.
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Abb. 4.2.: Gefüge der Proben S3 (a und b) und S11 (c und d) nach der Vorverdichtung per
SPS/FAST mit unterschiedlichen Vergrößerungen (SE- Modus).
Abbildung 4.2 zeigt die Gefüge von S3 und S11 nach der Verdichtung mittels SPS/FAST
im SE- Modus in unterschiedlicher Vergrößerung. Es ist ein homogenes Gefüge aus den
Gleichgewichtsphasen SiC, YAG und Al2O3 im Fall S3 und SiC, YAM und Y2O3 im Fall S11
zu erkennen. Die Zuordnung von SiC und Al2O3 in Abbildung 4.2 a und b zu den einzelnen
Grauwerten ist aufgrund deren gleicher mittlerer Ordnungszahl (Tabelle 2.3) schwierig. Ein
Elementmapping mittels EDX und die XRD- Analysen(Tabelle 4.1) bestätigen jedoch ein-
deutig das Vorhandensein dieser Phasen. Alle Gefüge zeigen vereinzelt größere Agglomerate
von dunkelgrauen Bereichen, die laut EDX- Analysen aus Al und O bestehen. Dies deutet
darauf hin, dass es sich um Al2O3- Überreste handelt, die vermutlich aus der Pulveraufbe-
reitung (Abrieb von Al2O3- Mahlkugeln und Töpfen) stammen. Ihnen stand während der
schnellen Wärmebehandlung per SPS/FAST nicht genügend Zeit zur Verfügung, um sich in
die Gleichgewichtsphasen umzuwandeln (siehe auch [Bra09]).
Nach dem Aufschmelzen im Gasdrucksinterofen war lediglich von den Proben S3 und S12
eine Untersuchung mittels FESEM möglich. Die Gefüge sind im SE- Modus in Abbildung
4.3 dargestellt.
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Abb. 4.3.: Gefüge der Proben S3 (a und b) und S12 (c und d) nach dem Schmelzen im Gasdruck-
sinterofen mit unterschiedlichen Vergrößerungen (SE- Modus).
Die im Gasdrucksinterofen geschmolzenen Proben zeigen das der jeweiligen Additivzu-
sammensetzung entsprechende eutektische Gefüge aus Al2O3 und YAG (S3) und Y2O3 und
YAM (S12) mit darin fein verteilten SiC- Körnern, die teilweise kleinere Agglomerate bilden.
Dies bestätigt die Annahme einer geringen Löslichkeit von SiC in der oxydischen Schmelze,
wie schon in Abschnitt 4.1.3 angesprochen.
4.1.3. Simultane Thermische Analyse im Hochtemperaturbereich
Die Thermogramme der STA- Untersuchungen im System SiC, Al2O3, Y2O3 sind in den
Abbildungen 4.4 bis 4.8 exemplarisch für alle Proben gezeigt. Die Kurven sind geglättet und
Auftriebseffekte in der TG sind nicht korrigiert. Für alle SiC- haltigen Proben zeigt das DTA-
Signal beim Aufheizen einen geringen über einen langen Temperaturbereich ausgedehnten
exothermen Effekt, der von einem scharfen endothermen Effekt gefolgt wird. Beim Abkühlen
ist zu Beginn ein exothermer Effekt gefolgt von einem zweiten und im Fall der Probe S5 einem
dritten exothermen Effekt (Abbildung 4.5 b) zu erkennen. Zusammen mit dem endothermen
Effekt in der DTA während des Aufheizens tritt eine steile Masseverluststufe in der TG
auf, die mit dem zweiten exothermen Effekt beim Abkühlen endet. Der endotherme Effekt
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Abb. 4.4.: Thermogramm der STA- Untersuchung der Probe S2 nach der Verdichtung mittels
SPS/FAST mit Heiz- und Abkühlraten von 20 K/min; (a) Aufheizen, (b) Abkühlen. Kurven sind
geglättet und Auftriebseffekte nicht korrigiert.
während des Aufheizens ist durch das Aufschmelzen der Additivphasen verursacht. Bei Probe
S8 liegen im Aufheizsegment zwei endotherme Effekte vor (Abbildung 4.6 a). Mit Blick auf
das quasibinäre System der Additive Al2O3, Y2O3 (Abbildung 2.4) lassen sich die beiden
Effekte erklären. Im Zweiphasengebiet YAP, YAM existiert im Unterschied zu den übrigen
Phasengebieten kein Eutektikum. Der erste Effekt ist demnach durch das Überschreiten der
Soliduslinie und der zweite Effekt durch das Überschreiten der Liquiduslinie verursacht. Für
die exothermen Effekte im Abkühlsegment gilt diese Aussage analog.
Der erste exotherme Effekt während des Abkühlens ist durch das Umschalten von Heizen
auf Kühlen zu erklären, der zweite und gegebenenfalls dritte exotherme Effekt durch das
Erstarren der Additivphasen. Die Schmelz- und Erstarrungstemperaturen wurden anhand
dieser Effekte als extrapolierte Onset- Temperaturen ermittelt. Sie sind zusammen mit ther-
modynamisch berechneten Schmelztemperaturen und mit den Masseverlusten in Tabelle 4.2
Abb. 4.5.: Thermogramm der STA- Untersuchung der Probe S5 nach der Verdichtung mittels
SPS/FAST mit Heiz- und Abkühlraten von 20 K/min; (a) Aufheizen, (b) Abkühlen. Kurven sind
geglättet und Auftriebseffekte nicht korrigiert.
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Abb. 4.6.: Thermogramm der STA- Untersuchung der Probe S8 mit Heiz- und Abkühlraten von
20 K/min; (a) Aufheizen, (b) Abkühlen. Kurven sind geglättet und Auftriebseffekte sind nicht korri-
giert.
aufgeführt und in Abbildung 4.9 im Vergleich zu Literaturwerten dargestellt. Eine Erklärung
für den plötzlichen Masseverlust, der augenscheinlich mit dem Schmelzen der Additivphase
zusammenhängt, könnte darin liegen, dass Phasenreaktionen des SiC mit den oxydischen
Additiven in der flüssigen Phase beschleunigt ablaufen. Mögliche Phasenreaktionen sind Re-
aktionen von SiC mit Al2O3, wobei sich die flüchtigen Gasspezies SiO, Al2O und CO bilden
[Ihl05c]. Der exotherme Effekt im Aufheizsegment ist nur bei den SiC- haltigen Proben
zu erkennen und ist für die SiC- reicheren Proben stärker ausgeprägt. Bei Probe S12, die
einen relativ hohen SiC- Gehalt von 50 mol% besitzt, konnten keine Schmelz- oder Erstar-
rungstemperaturen bestimmt werden. Sie zeigte bereits bei Temperaturen von 1690 ◦C ohne
erkennbaren DTA- Effekt einen starken Masseverlust. Grund dafür kann eine beschleunigte
Zersetzung des SiC sein, die durch den hohen Gehalt an SiC- Oberfläche zustande kommt.
Abb. 4.7.: Thermogramm der STA- Untersuchung der Probe S11 mit Heiz- und Abkühlraten von
20 K/min; (a) Aufheizen, (b) Abkühlen. Kurven sind geglättet und Auftriebseffekte sind nicht korri-
giert.
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Abb. 4.8.: Thermogramme der STA- Untersuchung der Probe S1, S4, S7 und S10 mit Heiz- und Ab-
kühlraten von 20 K/min; (a) Aufheizen, (b) Abkühlen. Kurven sind geglättet und die Masseänderung
ist nicht dargestellt.
Für die rein oxidischen Proben S1, S4, S7 und S10 ergeben sich in den STA- Untersu-
chungen ähnliche Effekte wie für die entsprechenden SiC- haltigen Proben (Abbildung 4.8).
Lediglich der schon angesprochene exotherme Effekt während des Aufheizens fehlt und in
der TG tritt kein Masseverlust auf (in Abbildung 4.8 nicht dargestellt), was die Hypothese
über den Zusammenhang des SiC mit dem Masseverlust unterstützt (vergleiche mit den im
vorangegangenen Absatz angesprochenen Phasenreaktionen von SiC mit Al2O3).
Wie Abbildung 4.9 und Tabelle 4.2 zu entnehmen ist, besitzt die Mischung ohne SiC
innerhalb der Probengruppe mit dem selben Al2O3/Y2O3- Verhältnis die höchste Schmelz-
temperatur. Wohingegen sich die 10 und 20 mol% SiC- haltigen Proben untereinander nicht
signifikant unterscheiden. Die Gruppe S7 bis S9 (Al2O3/Y2O3- Verhältnis 40 zu 60) bildet
hier eine Ausnahme, deren Signifikanz knapp über der Vergleichsunsicherheit liegt. Jedoch
ist eine Tendenz für alle Probengruppen gleichen Additivverhältnisses ersichtlich, was einen
eindeutigen Einfluss des SiC auf die Schmelztemperatur bedeutet. Dies bestärkt die schon
in [Hof97] geäußerte Vermutung einer geringen Löslichkeit des SiCs in der Schmelze, da eine
derartige Löslichkeit die Schmelztemperatur, wie beobachtet, herabsetzen würde. Zusätzlich
bestätigt wird die Annahme durch Gefügeaufnahmen von im Gasdrucksinterofen geschmol-
zenen Proben (Abbildung 4.3), die fein verteilte SiC- Körner innerhalb einer eutektischen
Matrix der Additivphasen zeigen.
Die Proben S5 und S6 weisen einen erheblichen Unterschied zwischen Schmelz- und Er-
starrungstemperatur (bis zu 99 K) auf, was vermutlich auf eine starke Unterkühlung der
Schmelze zurückzuführen ist.
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Abb. 4.9.: Ermittelte
Schmelztemperaturen im
System SiC, Al2O3, Y2O3
(Messunsicherheit 16 K)





Anhand der Literatur ([Omo82], [Sci00], [Zha08]) war zu erwarten, dass sich SiC mit den
oxydischen Additiven im Gleichgewicht befindet. Die in dieser Arbeit beobachtete Phasen-
ausbildung nach der Verdichtung mittels SPS/FAST und auch nach den zusätzlichen Tempe-
rungen, die neben SiC die aus dem quasibinären Additivsystem Al2O3, Y2O3 zu erwartenden
Gleichgewichtsphasen aufweist, wird durch die Literatur bestätigt. Es konnte keine Hinweis
auf das Vorhandensein von SiO2, das als native Oxidschicht des SiC- Pulvers eingebracht
wird, in kristalliner oder amorpher Form gefunden werden. Durch den geringen SiC- Gehalt
Tab. 4.2.: Mittels DTA bestimmte Schmelz- und Erstarrungstemperaturen der Proben im System
SiC, Al2O3, Y2O3, identifizierte Phasen vor der STA entsprechend Tabelle 4.1 und Masseänderun-
gen (Prä-Post- STA). Messunsicherheiten: Temperatur 16 K, Masseänderung 0.05%m0. Berechnete
Schmelztemperaturen nach [Neh11].
Probe Phasen- TSchmelz TErstarr. TSchmelz berechnet ∆ m
zusammensetzung [◦C] [%m0]
S1 α- Al2O3, YAG 1825 1815 1806 -0.42
S2 SiC, α- Al2O3, YAG 1819 1800 1800 -2.00
S3 SiC, α- Al2O3, YAG 1817 1798 1796 -2.98
S4 YAP, YAM, Y2O3 1914 1915 1903 -1.44
S5 SiC, YAG, YAP, YAM 1910 1811 1842 -3.68
S6 SiC, YAG, YAP, YAM 1911 1826 1842 -6.98
S7 YAP, YAM, Y2O3 1914 1858 1912 -0.39
S8 SiC, YAP, YAM 1919 1895 1845 -4.46
S9 SiC, YAP, YAM 1920 1893 1845 -7.02
S10 YAM, Y2O3 1972 1968 1950 -1.87
S11 SiC, YAM, Y2O3 1968 1963 1893 -1.15
S12 SiC, YAM, Y2O3 n.b. n.b. 1893 -2.44
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und die reduzierenden Bedingungen ist davon auszugehen, dass das SiO2 während der Vorver-
dichtung abgebaut wurde. Dadurch kann der Einfluss von SiO2 auf die Schmelztemperatur
der Additive durch die Bildung eines niedrigschmelzenden Eutektikums im quasiternären
System SiO2, Al2O3, Y2O3 ausgeschlossen werden. Eine Verschiebung der Ausgangszusam-
mensetzung aufgrund von Zersetzungsreaktionen wurde durch die schnelle Verdichtung in
der SPS/FAST verhindert.
Die in dieser Arbeit veröffentlichten Schmelztemperaturen sind die ersten experimentell
ermittelten Werte für das quasiternäre System SiC, Al2O3, Y2O3. Ein Vergleich der im
quasibinären System Al2O3, Y2O3 bestimmten Schmelztemperaturen zeigt eine gute Über-
einstimmung mit den aktuellen experimentellen Literaturwerten von Mah et al. [Mah92],
Lysenko et al. [Lys05] und Adylov et al. [Ady05].
Die von Hoffmann et al. [Hof97] vermutete geringe Löslichkeit des SiC in der Schmelze
von weniger als 10 % konnte bestätigt werden. Zum einen durch die geringe Erniedrigung
der Schmelztemperatur bei Proben mit SiC- Anteil im Vergleich zu den rein oxydischen
Proben gleicher Additivzusammensetzung und zum anderen durch Gefügebilder nach dem
Aufschmelzen (Abbildung 4.3), in denen die SiC- Körner nahezu ungelöst in einem eutek-
tischen Gefüge aus Al2O3 und YAG zu sehen sind. Dass eine Löslichkeit des SiC in der
Schmelze existiert, wurde von Sigl et al. [Sig93] gezeigt, die eine Kern/Hülle- Struktur der
SiC- Körner mit einer yttrium- und aluminiumhaltigen Hülle nachweisen konnten.
Der beobachtete Masseverlust während der Schmelztemperaturuntersuchungen wird in der
Literatur häufig beschrieben ([Gra97], [Bau03a], [Izh04], [Mag00]). Er ist durch verschiedene
Zersetzungsreaktionen, die in Abschnitt 4.4 näher untersucht und diskutiert werden, bedingt.
Sein Einfluss auf die ermittelten Schmelztemperaturen ist, auch aufgrund des Vorhandenseins
der Gleichgewichtsphasen nach der STA im überwiegenden Teil der Proben (Tabelle 4.1)
auszuschließen.
4.2. Phasenbildung im System AlN, Y2O3, Al2O3
Als Ergebnis der Verdichtung mittels SPS/FAST ergaben sich kompakte und formstabile
Probenzylinder von ca. 5 mm Höhe und ca. 40 mm Durchmesser (vergl. Abbildung 4.1). Die
Dichten und offenen Porositäten nach der Verdichtung mittels SPS/FAST sind in Tabelle 3.3
aufgeführt. Sie zeigen, dass das Ziel einer schnellen Vorverdichtung durch den SPS/FAST-
Prozess erreicht wurde (offene Porositäten < 2 %).
4.2.1. Qualitative und Quantitative Phasenanalyse via XRD
Tabelle 4.3 führt die Phasen auf, die in den Proben nach den unterschiedlichen Wärme-
behandlungen im Gasdrucksinterofen und nach der Schmelztemperaturbestimmung mittels
STA identifiziert wurden.
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Tab. 4.3.: Identifizierte Phasen nach den entsprechenden Wärmebehandlungen: Glühen im Gas-
drucksinterofen - 1550− 1700 ◦C, STA - 1800− 2020 ◦C. Grau - Phasen die laut Phasendiagramm
[Med03] bei 1700 ◦C zu erwarten sind. x - vorhanden, n.g.- nicht gemessen
Probe Tmax Identifizierte Phasen [Ma%]
[◦C] AlN α- Al2O3 YAG YAP YAM Y2O3 γ-Spinell
A0.1 1550 22.3±1.2 77.7±1.2
2020 x x x
A0.2 1550 11.1±1.4 88.9±1.4
2020 x x
A1 1550 11.6±2.1 64.8±1.7 23.5±1.0
1920 x x x
A1.5 1550 10.0±0.6 52.3±0.7 37.6±0.6
1920 n.g. n.g. n.g.
A1.7 1550 8.1±1.1 53.7±1.1 38.0±1.1
1920 x x x
A2 1550 6.1±2.2 66.3±1.8 27.5±1.1
1920 x x x
A3 1550 13.5±1.4 76.6±1.5 9.8±0.9
1910 n.g. n.g. n.g.
A4 1550 6.3±1.8 89.7±2.0 3.9±1.0
1910 x x x
A5 1550 12.9±1.5 68.3±1.4 18.6±0.8
1910 x x x
A5.3 1550 8.1±1.2 61.7±1.1 30.1±0.8
1910 x x x
A5.5 1550 6.0±0.7 62.5±0.7 30.8±0.5
1910 n.g. n.g. n.g.
A6 1550 5.2±1.7 53.3±1.4 41.4±1.1
1910 x x x
A7 1600 5.5±0.8 52.4±0.8 41.9±0.8
1950 x x x
A8 1700 54.9±1.8 45.0±1.8
1840 x x
A8.1 1700 47.3±1.6 52.6±1.6
A9 1700 61.3±1.2 38.7±1.2
1840 x x
A10 1600 40.3±0.8 49.7±0.7 9.9±0.7
1830 x x x
Aufgrund der geringen Probenmengen von ca. 25 mg in der STA war die anschließende
Phasenbestimmung schwierig. Es war lediglich eine qualitative Auswertung möglich. Grau
unterlegt sind die Phasen, die laut Phasendiagramm von Medraj [Med03] bei 1700 ◦C zu
erwarten sind. Der überwiegende Teil der Proben enthält die Phasen, die sich unter Gleich-
gewichtsbedingungen einstellen sollten. In Probe A0.1 konnte YAM nachgewiesen werden,
der sich aus dem im AlN als Verunreinigung enthaltenen Al2O3 und Y2O3 gebildet hat. Die
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Gefügebilder von A0.1 nach dem Aufschmelzen zeigen wie auch die von A0.2 drei Phasen. Es
ist deshalb davon auszugehen, dass auch A0.2 die YAM- Phase enthält, die im XRD aufgrund
ihres geringen Anteils jedoch nicht nachweisbar ist. In den Proben A8 und A8.1 konnte, ent-
gegen den Berechnungen von Medraj [Med03], kein AlN identifiziert werden. Grund dafür ist,
dass die Spinellbildung langsam abläuft. Die Haltezeiten bei den Experimenten, denen die
Berechnungen von Medraj zugrunde liegen, waren zu kurz, um eine vollständige Umwandlung
des AlN in den Spinell zu erreichen. Eine eingehendere Diskussion wird im Zusammenhang
mit WDX- Untersuchungen an den Proben in Abschnitt 4.2.2 geführt.
4.2.2. Gefügeanalyse
Nach den unterschiedlichen Wärmebehandlungen wurde das Gefüge der Proben mittels
FESEM untersucht. Neben Aussagen über Korngrößen und die Homogenität des Gefüges
werden in Kombination mit den Ergebnissen der STA (Abschnitt 4.2.3) und den Ergebnis-
sen der Phasenanalyse mittels XRD (Abschnitt 4.2.1) Aussagen über die Zugehörigkeit der
Proben zu den einzelnen Phasengebieten, über die Primärkristallisation und über die Lage
der Proben in Bezug auf die eutektische Zusammensetzung möglich.
Nicht aufgeschmolzener Zustand (Prä- STA)
Das Gefüge der Proben nach dem Glühen im Gasdrucksinterofen bei 1550 ◦C bzw. 1700 ◦C
ist für die Proben A1, A2 in Abbildung 4.10, für die Proben A5, A6 in Abbildung 4.11
und für die Proben A8, A9 in Abbildung 4.12 dargestellt. Allen Gefügen gemein ist eine
homogene Verteilung der einzelnen Phasen. Es sind keine Vorzugsrichtungen, die aus dem
druckunterstützten Herstellungsprozess per SPS/FAST stammen könnten, zu erkennen.
Die Proben A1, A2 und A5, A6 sind eindeutig aus drei Phasen zusammensetzt. Die Zu-
ordnung der einzelnen Phasen erfolgte auf Grundlage der per XRD ermittelten Zusammen-
Abb. 4.10.: Gefüge der Proben nach Glühen im Gasdrucksinterofen bei 1550 ◦C für 5 h (BSE-
Modus); (a) A1, (b) A2. Phasen: weiß - Y2O3 , hellgrau - YAM, dunkelgrau - AlN, schwarz - Pore
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Abb. 4.11.: Gefüge der Proben nach Glühen im Gasdrucksinterofen bei 1550 ◦C für 5 h (BSE-
Modus); (a) A5, (b) A6. Phasen: weiß - YAP , hellgrau - YAG, dunkelgrau - AlN, schwarz - Pore
setzungen der Proben, wobei vereinzelt eine EDX- Analyse der Zusammensetzung einzelner
Phasen unterstützend zum Einsatz kam.
Bei den Proben A8 und A9 ist eine eindeutige Unterscheidung einzelner Phasen schwierig,
da sich die Phasen AlN, Al2O3 und Spinell aufgrund sehr ähnlicher mittlerer Ordnungszahl
im REM nur schwach unterscheiden. Lediglich der YAG ist als helle Phase zu identifizieren.
Nimmt man die XRD- Ergebnisse zu Hilfe, so lässt sich die schwarze Phase in Abbildung
4.12a dem γ-Spinell zuweisen. Geringe Mengen an AlN oder Al2O3, die unterhalb der Nach-
weisgrenze des XRD liegen, sind jedoch nicht auszuschließen.
Gefügeaufnahmen der spinellhaltigen Proben, die einer weniger intensiven Glühbehand-
lung bei 1680 ◦C mit 10 Stunden Haltezeit ausgesetzt waren, zeigen die Bildung einer Kern-
Hülle- Struktur im Spinell. WDX-Analysen zufolge besteht der Kern hauptsächlich aus AlN,
die Hülle aus Spinell. Dies lässt auf eine langsame Bildungsrate des Spinells schließen, wie
sie auch in [Wil92] beschrieben ist.
Abb. 4.12.: Gefüge der Proben nach Glühen im Gasdrucksinterofen bei 1700 ◦C für 20 h (BSE-
Modus); (a) A8, Phasen: grau - YAG, schwarz - γ- Spinell und (b) A9, Phasen: grau - YAG, schwarz
- γ- Spinell und α- Al2O3.
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Für die Proben A1 und A2 liegen nach dem Glühen im Gasdrucksinterofen die Korngrößen
des AlN im Bereich 0.5− 2 µm, die des Y2O3 bei ca. 1 µm (Abbildung 4.10). Verglichen mit
den Ausgangskorngrößen der Pulver (Tabelle 3.1) lässt sich folgern, dass der SPS/FAST-
Prozess und das Glühen im Gasdrucksinterofen keinen Einfluss auf die Korngrößen dieser
Phasen haben. Dasselbe gilt für AlN in den Proben A5 und A6 (Abbildung 4.11). Die in
diesen Mischungen durch das Glühen neu gebildete Phase YAP hat eine Korngröße von
2 µm. Die spinellhaltigen Proben zeigen eine für alle Phasen ähnliche Korngröße um 10 µm
(Abbildung 4.12).
Aufgeschmolzener Zustand (Post- STA)
Das Gefüge der Proben nach der Schmelztemperaturbestimmung in der STA mit einer Heiz-
und Kühlrate von 20 K/min ist in den Abbildungen 4.13 bis 4.16 dargestellt.
Abbildung 4.13 zeigt die Proben aus dem Phasengebiet AlN-Y2O3-YAM. Die Ähnlichkeit
der Gefüge der Proben A1, A1.5 und A1.7 ist offensichtlich. Kugelförmige AlN- Kristallite
mit einer Größe von 1− 5 µm sind in einer Matrix aus Y2O3 und YAM homogen verteilt,
was den Schluss auf eine Primärkristallisation von AlN zulässt. Nur die Phasen Y2O3 und
Abb. 4.13.: Gefüge der Proben aus dem Dreiphasengebiet AlN-Y2O3-YAM nach der Bestimmung
der Schmelztemperatur mittels STA mit Heiz- und Kühlrate von 20 K/min (BSE- Modus); (a) A1,
(b) A1.5, (c) A1.7, (d) A2.
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Abb. 4.14.: Gefüge der Proben aus dem Dreiphasengebiet AlN-YAP-YAM nach der Bestimmung
der Schmelztemperatur mittels STA mit Heiz- und Kühlrate von 20 K/min (BSE- Modus); (a) A3,
(b) A4. Probe A4 stark unterkühlt.
YAG sind während des Experimentes vollständig aufgeschmolzen. Im Gegensatz dazu liegt
für die Mischung A2 ein dreiphasiges eutektisches Gefüge in typisch lamellarer Form vor, das
die Y2O3 und YAM- Phase umgibt. Y2O3 oder YAM kristallisieren bevorzugt aus, bevor die
Eutektik erstarrt. Aufgrund der unterschiedlichen Gefüge der Proben A1-A1.7 und der Probe
A2 muss die eutektische Zusammensetzung im Phasengebiet AlN-Y2O3 -YAM zwischen A1.7
und A2 nahe A2 liegen.
Die Gefüge der Proben im Phasengebiet AlN-YAM-YAP sind in Abbildung 4.14 zu sehen.
Sie sind eindeutig dreiphasig und zeigen für die AlN- reichere Probe A3 (Abbildung 4.14a)
die kugelförmigen AlN- Körner in einer Matrix aus YAM und YAP. Bei der AlN- ärmeren
Mischung A4 (Abbildung 4.14) liegt dagegen ein dreiphasiges eutektisches Gefüge zwischen
YAM- und YAP- Bereichen vor. Analog zu den Proben im Phasengebiet AlN-YAM-YAP lässt
sich für das Dreiphasengebiet AlN-YAM-YAP schließen, dass die eutektischen Zusammenset-
zungen zwischen den Proben A3 und A4, nahe A4 liegt und dass für die Zusammensetzung
A4 die Phasen YAM und YAP bevorzugt kristallisieren. Das Gefüge von Probe A4 ist we-
sentlich feiner als das von A3, was auf die starke Unterkühlung von 217 K (vergl. Tabelle
4.6) und die Nähe zur eutektischen Zusammensetzung zurückzuführen ist.
Wie in den zuvor besprochenen Dreiphasengebieten gilt auch für die in Abbildung 4.15
gezeigten Proben des Gebietes AlN-YAP-YAG, dass das eutektische Gefüge bei den Mi-
schungen des jeweils niedrigeren AlN- Gehalts auftritt (Proben A5.5 und A6 in Abbildungen
4.15c und d). Ebenso kann die Aussage über die Lage der eutektischen Zusammensetzung
zwischen den Proben A5.3 und A5.5, wie auch die Aussagen über die bevorzugte Kristallisa-
tion von YAG und YAP und die Feinheit des Gefüges von A6 aufgrund starker Unterkühlung
getroffen werden.
Die Gefüge der spinellhaltigen Proben A7-A10, die in Abbildung 4.16 gezeigt sind, schei-
nen zweiphasig. Eine Unterscheidung der Phasen Spinell, AlN und Al2O3 anhand der Grau-
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Abb. 4.15.: Gefüge der Proben aus dem Dreiphasengebiet AlN-YAP-YAG nach der Bestimmung
der Schmelztemperatur mittels STA mit Heiz- und Kühlrate von 20 K/min (BSE- Modus); (a) A5,
(b) A5.3, (c) A5.5, (d) A6.
werte ist bei diesen Proben im REM aufgrund gleicher mittlerer Ordnungszahlen (Tabelle
2.3) nicht möglich. Aus unterschiedlichen Kristallitformen ergeben sich jedoch Hinweise auf
unterschiedliche Phasen. In Abbildung 4.16a beispielsweise unterscheiden sich die dunkel-
grauen Bereiche in sphärische und polyedrische Bereiche. Mittels EDX- Analyse lassen sich
die sphärischen Bereiche dem AlN zuordnen, die polyedrischen Bereiche dem Spinell. Mit
abnehmendem AlN- Gehalt wird der Nachweis des Spinells anhand der Stickstoffkonzentra-
tion per EDX immer schwieriger, da die Nachweisgrenze des EDX für N2 kleiner 2 Ma%
ist. So ist die Identifikation des Spinells für die Proben A9 und A10 per EDX nur noch
anhand des unterschiedlichen Al/O- Verhältnisses möglich. In allen spinellhaltigen Proben
ist nach der STA ein eutektisches Gefüge erkennbar, das die übrigen Phasen umgibt. Der
Spinell kristallisiert in Körnern bis zu 100 µm, das Al2O3 in A10 in Körnern um 30 µm. In
Probe A7 war AlN nicht vollständig aufgeschmolzen, woraus die Primärkristallisation von
AlN und die Sekundärkristallisation des Spinells folgt. Auch in den Zusammensetzungen A8
und A9 bildet sich primär der Spinell, der dann vom erstarrenden binären Eutektikum aus
Spinell und YAG eingeschlossen wird. Für die Probe A10 lässt sich aufgrund dessen, dass
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Abb. 4.16.: Gefüge der spinellhaltigen Proben nach der Bestimmung der Schmelztemperatur mittels
STA mit Heiz- und Kühlrate von 20 K/min (BSE- Modus); (a) A7, (b) A8, (c) A9, (d) A10. Gefüge
von A9 mit γ- Spinell Kristalliten von 50 µm nicht gezeigt.
die Al2O3- Körner in YAG und Eutektikumsbereichen eingeschlossen sind, Al2O3 als primär
kristallisierende Phase identifizieren.
Im Gefüge der Proben des binären Randsystems AlN, Y2O3, die hier nicht dargestellt sind,
sind drei Phasen zu erkennen. Die XRD- Untersuchungen weisen neben AlN und Y2O3 auf
die Bildung von YAM hin, der aus im AlN- Pulver als Verunreinigung vorliegendem Al2O3
und Y2O3 gebildet wird.
Der Einfluss unterschiedlicher Heiz- und Kühlraten auf das Gefüge wurde an den AlN-
ärmeren Proben A2, A4, A6 und A10 untersucht und ist in den Abbildung 4.17, 4.18, 4.19
und 4.20 dargestellt. Wie aus den DTA- Untersuchungen hervorgeht, haben unterschiedliche
Heizraten keinen Einfluss auf die Schmelztemperatur (vergl. Abbildung 4.30), sie beeinflus-
sen jedoch wesentlich das Kristallisationsverhalten. Besonders die Mischungen, die bei hoher
Heizrate eine starke Unterkühlung zeigen (vergl. A4 und A6 in Tabelle 4.6), weisen im Ver-
gleich der Gefüge langsamer und schneller Abkühlung große Unterschiede in den Korngrößen
auf. Eine Abschätzung der Korngrößen der bevorzugt kristallisierenden Phasen sind in Ta-
belle 4.4 aufgeführt. Während bei den weniger stark unterkühlten Proben A2 und A10 die
Korngrößen im Vergleich von schneller zu langsamer Heizrate nicht oder nur schwach an-
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Tab. 4.4.: Abschätzung der Kristallitgrößen der bevorzugt kristallisierenden Phasen der AlN- armen
Proben A2, A4, A6 und A10 nach der STA mit unterschiedlicher Heiz- und Kühlrate von 20 K/min
und 5 K/min und deren Änderung zusammen mit der entsprechenden Differenz zwischen Schmelz-
und Erstarrungstemperatur (Unterkühlung).
Probe Phase Kristallitgröße [µm] Unterkühlung [K] ∆ Kristallitgröße
20 K/min 5 K/min 20 K/min 5 K/min [ µm]
A2 Y2O3 50 100 75 30 50YAM 100 150 50
A4 YAM 2 70 217 22 68YAP 5 200 195
A6 YAP 15-80 140-300 289 14 125-220YAG 50 300 250
A10 YAG 80 80 17 13 0Al2O3 80 80 0
steigt, ist bei den stark unterkühlten Proben ein deutlicher Anstieg der Korngröße erkennbar.
Dieser ist darauf zurückzuführen, dass den primär kristallisierenden Phasen bei langsamer
Abkühlung mehr Zeit für das Kristallwachstum zur Verfügung steht.
Mit Hilfe der Gefügebilder, die sich bei langsamer Heiz-und Kühlrate ergeben, lassen sich
die oben genannten Aussagen über die bevorzugte Kristallisation der Proben A2, A4 und
A6 präzisieren. Bei der Zusammensetzung A2 kristallisiert primär Y2O3, das von sekundär
erstarrendem YAM und dem dreiphasigen Eutektikum umgeben ist (Abbildung 4.17b). Für
die Mischung A4 bildet sich YAP als erste Phase, die dadurch am meisten Zeit zur Kristal-
litbildung hat. Danach kristallisiert YAM gefolgt vom Eutektikum, das um die sich bereits
im Kristallwachstum befindlichen Phasen YAP und YAM herum erstarrt (Abbildung 4.18b).
Bei der Probe A6 ergibt sich die Primärkristallisation von YAG, der Bereiche bis zu einer
Abb. 4.17.: Vergleich der Gefüge der Probe A2 nach der STA mit verschiedener Heiz- und Kühlrate
(BSE- Modus); (a) 20 K/min, (b) 5 K/min.
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Abb. 4.18.: Vergleich der Gefüge der Probe A4 nach der STA mit verschiedener Heiz- und Kühlrate
(BSE- Modus); (a) 20 K/min, (b) 5 K/min.
Abb. 4.19.: Vergleich der Gefüge der Probe A6 nach der STA mit verschiedener Heiz- und Kühlrate
(BSE- Modus); (a) 20 K/min, (b) 5 K/min.
Abb. 4.20.: Vergleich der Gefüge der Probe A10 nach der STA mit verschiedener Heiz- und Kühlrate
(BSE- Modus); (a) 20 K/min, (b) 5 K/min.
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Tab. 4.5.: Per quantitativer EDX- Analyse und Bildanalyse abgeschätzte Zusammensetzung des
Eutektikums der Proben A7, A8, A9 und A10 nach der STA mit Heiz- und Kühlrate von 20 K/min
Probe Analyse Anteile der Phase am Eutektikum in mol%
AlN α-Al2O3 YAG γ- Spinell
AlO1.15N0.23 AlO1.14N0.24 AlO1.27N0.15
A7 EDX 2.5 12 85.5
A8 EDX 14 86Bild 21 79
A9 EDX 11 89
A10 EDX 11 9 80
Größe von 300 µm einnimmt. Das Eutektikum erstarrt innerhalb des sich sekundär bildenden
YAP (Abbildung 4.19b).
Für Proben, deren Gefüge nach der STA ein vergleichsweise homogenes Eutektikum zei-
gen, ist mittels quantitativer EDX- Analyse eine Abschätzung der am Eutektikum betei-
ligten Phasenanteile möglich. Diese Abschätzung konnte für die Mischungen A7 bis A10
durchgeführt werden (Abbildung 4.16). Ihre Ergebnisse sind in Tabelle 4.5 zusammenge-
fasst. Aufgrund der Streuung bei der Bestimmung der Elementkonzentrationen, die durch
noch vorhandene Inhomogenitäten des Eutektikums, aber auch durch die niedrigen N- Kon-
zentrationen im Material, zustande kommt, können die Resultate lediglich als Abschätzung
dienen. Für die Probe A8 konnte die Eutektikumszusammensetzung zusätzlich über eine
Bildanalyse (Grauwertanalyse) bestimmt werden. Auch diese Ergebnisse sind nur als Ab-
schätzung zu verstehen. Der Vergleich zwischen der per EDX- Analyse und der per Bildana-
lyse bestimmten Eutektikumszusammensetzung gibt einen Anhaltspunkt für die Dimension
des Fehlers.
4.2.3. Simultane Thermische Analyse im Hochtemperaturbereich
Die Ergebnisse der STA- Untersuchungen der Proben des Systems AlN, Al2O3, Y2O3 mit
Aufheiz- und Abkühlrate von 20 K/min sind in Abbildungen 4.21 bis 4.27 dargestellt.
Exemplarisch für alle untersuchten AlN- haltigen Proben sind die Ergebnisse der TG an
Probe A7 (Abbildung 4.25) und Probe A10 (Abbildung 4.27) gezeigt. Der leichte Masse-
anstieg während des Aufheizens bzw. Masseabfall während des Abkühlens ist durch nicht
korrigierte Auftriebseffekte bedingt. Bei allen AlN- haltigen Proben kam es während der
STA- Untersuchung zu geringen Masseverlusten zwischen 0.7− 2.4 % (Tabelle 4.6), die, wie
aus den TG- Ergebnissen zu erkennen ist, zwischen dem Aufschmelzen und dem Erstar-
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Abb. 4.21.: Thermogramm der STA- Untersuchung der Proben A0.1 und A0.2 mit Heiz- und Ab-
kühlraten von 20 K/min; (a) Aufheizphase, (b) Abkühlphase. TG nicht dargestellt.
Abb. 4.22.: Thermogramm der STA- Untersuchung der Proben A1, A1.5, A1.7 und A2 mit Heiz-
und Abkühlraten von 20 K/min; (a) Aufheizphase, (b) Abkühlphase. TG nicht dargestellt. In (b)
Y-Achsen für bessere Darstellung verschoben: A1 um 12.2 µV/mg, A1.5 um 6.1 µV/mg, A1.7 um
8.0 µV/mg
Abb. 4.23.: Thermogramm der STA- Untersuchung der Proben A3 und A4 mit Heiz- und Abkühl-
raten von 20 K/min; (a) Aufheizphase, (b) Abkühlphase. TG nicht dargestellt.
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Abb. 4.24.: Thermogramm der STA- Untersuchung der Proben A5, A5.3, A5.5 und A6 mit Heiz-
und Abkühlraten von 20 K/min; (a) Aufheizphase, (b) Abkühlphase. TG nicht dargestellt. Y-Achsen
für bessere Darstellung verschoben:
(a) A5 um −0.6 µV/mg, A5.3 um 4.6 µV/mg, A5.5 um 1.0 µV/mg
(b) A5 um −10.6 µV/mg, A5.3 um 4.2 µV/mg, A5.5 um −6.8 µV/mg
ren auftraten. Eine Erklärung dafür können Reaktionen zwischen AlN und den oxidischen
Additiven sein, die in der Schmelzphase beschleunigt ablaufen. Eine mögliche Reaktion ist
Al2O3 + 4AlN → 3Al2O + 2N2. (4.1)
Die Wahrscheinlichkeit eines Beitrags der yttriumhaltigen Phasen zum Masseverlust ist we-
sentlich geringer als der der aluminiumhaltigen. Dies lässt sich aus thermodynamischen Be-
rechnungen [Her12] ableiten, die ergeben, dass die Partialdrücke der yttriumhaltigen Spezies
wesentlich geringer sind als die der aluminiumhaltigen.
Die DTA- Kurven zeigen im Aufheizen je nach Probe einen bis zwei endotherme Effekte,
die das Schmelzen der Probe bzw. das Schmelzen einzelner Phasenbestandteile der Probe
Abb. 4.25.: Thermogramm der STA- Untersuchung der Probe A7 mit einer Heiz- und Abkühlrate
von 20 K/min; (a) Aufheizphase, (b) Abkühlphase.
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Abb. 4.26.: Thermogramm der STA- Untersuchung der Proben A8 und A9 mit Heiz- und Abkühl-
raten von 20 K/min; (a) Aufheizphase, (b) Abkühlphase. TG nicht dargestellt.
charakterisieren. Die Bestimmung der Schmelztemperatur aus diesen Effekten erfolgte ge-
mäß DIN 51004 als extrapolierte Onset- Temperatur. Sie sind in Abbildung 4.28 zusammen
mit den entsprechenden Phasengebieten dargestellt. Bei Vorhandensein zweier Effekte, vor-
liegend bei den Proben aus dem Phasengebiet AlN-YAM-YAP (Proben A3 und A4) und
dem Phasengebiet AlN-YAP-YAG (Proben A5 bis A6), wurde der Effekt, der bei niedrige-
ren Temperaturen auftrat, zur Ermittlung der Schmelztemperatur genutzt, da dieser dem
Überschreiten der Solidusgrenzfläche zugeschrieben wird. Der bei der höheren Temperatur
auftretende Effekt wird durch das Überschreiten der Liquidusgrenzfläche verursacht. Die
Proben des binären Randsystems AlN, Y2O3 weisen bei Temperaturen um 1800 ◦C (Abbil-
dung 4.21) geringe endotherme Peaks auf, die durch das Aufschmelzen der YAM- Phase, die
sich aus Al2O3- Verunreinigungen des AlN- Pulvers und Y2O3 bildet, verursacht sind.
Abb. 4.27.: Thermogramm der STA- Untersuchung der Probe A10 mit einer Heiz- und Abkühlrate
von 20 K/min; (a) Aufheizphase, (b) Abkühlphase.
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Die eutektischen Temperaturen differieren innerhalb der einzelnen Phasengebiete um ma-
ximal 5 K (Tabelle 4.6). Dies bedeutet eine hohe Reproduzierbarkeit der ermittelten Schmelz-
temperaturen.
Speziell im Phasengebiet AlN-YAP-YAG sind die zwei endothermen Effekte stark von-
einander getrennt, was darauf hindeutet, dass die Proben nicht die eutektische Zusammen-
setzung besitzen. Im Falle des Aufschmelzens einer eutektischen Zusammensetzung ist ein
scharfer endothermer Effekt in der DTA zu erwarten (vergl. Abbildung 4.29). Eine weiter-
führende Interpretation bezüglich der Lage der Proben zur eutektischen Zusammensetzung
anhand der Gestalt der DTA- Effekte ist schwierig. Hierfür wäre das Verhalten in einem
ternären eutektischen System mit Solidus- und Liquidusflächen zu betrachten; im Gegensatz
zu Solidus- und Liquiduslinien, wie sie in binären Systemen auftreten und schematisch in
Abbildung 4.29 dargestellt sind.
Beim Abkühlen treten ein bis maximal zwei exotherme Effekte auf. Diese kennzeichnen
das Erstarren der Proben bzw. einzelner Phasenbestandteile. Die Erstarrungstemperaturen
wurden entsprechend ASTM E794 [AST12] als extrapolierte Onset- Temperatur ermittelt.
Sie sind zusammen mit den Schmelztemperaturen in Tabelle 4.6 aufgeführt. Im Falle von zwei
DTA- Effekten ist, wie im Aufheizsegment auch, der Effekt bei höheren Temperaturen durch
das Überschreiten der Liquidusgrenzfläche und der bei niedrigeren Temperaturen durch das
Überschreiten der Solidusgrenzfläche bedingt. Zur Bestimmung der Erstarrungstemperatur
wurde der Effekt bei niedrigeren Temperaturen verwendet. Es ist zu beachten, dass die
Erstarrungstemperatur beim Abkühlen stark von der Abkühlgeschwindigkeit abhängt.
Generell ist für die oxidreichste Probe innerhalb des entsprechenden Dreiphasengebietes
(Proben A2, A4 und A6) eine starke Unterkühlung um bis zu 289 K zu erkennen (Tabelle
Abb. 4.28.: Schmelz-
temperaturen der Pro-
ben im System AlN,
Al2O3,Y2O3. Symbo-
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Abb. 4.29.: Schematische Darstellung der zu
erwartenden DTA- Effekte bei Untersuchungen
in binären eutektischen Systemen (übersetzt aus
[Boe06]).
4.6, bzw. Tabelle 4.4). Die Unterkühlung der AlN- reichen Proben ist, Probe A1 ausgenom-
men, innerhalb der Dreiphasengebiete wesentlich geringer. Dies ist ein Hinweis darauf, dass
sich oxidreiche und AlN- reiche Proben in Bereichen unterschiedlicher Primärkristallisation
befinden. Die Diskussion der unterschiedlichen Primärkristallisationsbereiche ist mit Hilfe
von Gefügebildern nach dem Aufschmelzen eingehend in Abschnitt 4.2.2 geführt.
Das Ergebnis der DTA- Untersuchungen an den oxidreichen Proben innerhalb der Drei-
phasengebiete mit unterschiedlichen Heiz- und Kühlraten von 20 K/min und 5 K/min ist in
Abbildung 4.30 für Probe A2 gezeigt. Im Aufheizsegment wird die sehr gute Reproduzier-
barkeit der Schmelztemperaturen deutlich (Abbildung 4.30a). Im Abkühlsegment ist eine
starke Unterkühlung nur bei hoher Kühlrate zu verzeichnen. Bei niedriger Kühlrate tritt nur
eine geringe Unterkühlung auf und zudem ist die Auflösung des Kristallisationsverhaltens
in der DTA besser. Dadurch werden zwei exotherme Effekte sichtbar, die darauf hinweisen,
dass die Zusammensetzung A2 nicht die eutektische ist (Abbildung 4.30b).
Abb. 4.30.: Ergebnis der DTA- Untersuchung an Probe A2 mit unterschiedlicher Heiz/Kühlrate;
(a) Aufheizen, (b) Abkühlen
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Tab. 4.6.: Temperaturlage der DTA- Effekte bei der STA- Untersuchung der Proben im System
AlN, Al2O3, Y2O3, abgeleitete Schmelz- und Erstarrungstemperaturen und Masseänderungen (Prä-
Post- STA). Heiz- und Kühlrate 10 K/min, Messunsicherheit: Temperaturen 10 K, Masseänderung
0.05%m0
Probe Temperaturlage der DTA- Effekte in ◦C beim TSchmelz TErstarr. ∆ m
Aufheizen Abkühlen [◦C] [◦C] [%m0]
A0.1 1820, 1967 1805, 1954 1967 1954 -3.0
A0.2 1792, 1970 1792, 1958 1968 1958 -4.3
A1 1871 1795 1871 1795 -1.5
A1.5 1868 1818 1868 1818 -2.0
A1.7 1870 1826 1870 1826 -1.5
A2 1870 1795 1870 1795 -1.9
A3 1840, 1855 1784, 1845 1840 1784 -2.4
A4 1839, 1857 1622 1839 1622 -1.0
A5 1848, 1873 1837, 1869 1848 1837 -1.7
A5.3 1850, 1861 1837, 1865 1850 1837 -1.5
A5.5 1851, 1862 1832, 1849 1851 1832 -0.9
A6 1845, 1869 1556 1845 1556 -1.1
A7 1791 1758 1791 1758 -1.3
A8 1784 1766 1784 1766 -1.0
A9 1782 1769 1782 1769 -1.3
A10 1781 1764, 1782 1781 1764 -0.2
4.2.4. Diskussion
Eine systematische, experimentelle Studie des Systems AlN, Al2O3, Y2O3 stammt von Me-
draj et al. ([Med01], [Med03]). In seiner Dissertation untersuchte er die Phasenbildung im
System AlN, Al2O3, Y2O3 durch Neutronenbeugungsexperimente, bei denen die Beugungs-
spektren bei konstanten Temperaturen aufgenommen wurden. Die Schrittweite zwischen
den konstanten Temperaturen betrug dabei 50 K, wodurch lediglich eine Abschätzung der
Schmelztemperaturen möglich ist. Das Dreiphasengebiet AlN, YAG, YAP wurde nicht un-
tersucht.
Die in dieser Arbeit veröffentlichten Schmelztemperaturen sind die ersten exakten ex-
perimentellen Werte für das Systems AlN, Al2O3, Y2O3. Die von Medraj veröffentlichten
thermodynamischen Rechnungen stimmen gut mit Werten aus dieser Arbeit überein. Seine
experimentell bestimmten Werte, die, wie schon angesprochen nur als Abschätzung betrach-
tet werden können, differieren stark von den in dieser Arbeit ermittelten Werten (Tabelle
4.7).
Der Vergleich der in dieser Arbeit und von Medraj bestimmten Phasenzusammensetzungen
([Med01], [Med03]) zeigt zum überwiegenden Teil die selben Phasengebiete (Tabelle 4.7). Le-
diglich die Ausdehnung des Zweiphasengebiets YAG-γ-Spinell unterscheidet sich. Die Proben
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Tab. 4.7.: Vergleich der in dieser Arbeit experimentell bestimmten Schmelztemperaturen und identi-
fizierten Phasen der Proben des Systems AlN, Al2O3, Y2O3 mit thermodynamischen Berechnungen, a
[Med01], b [Fab13]. Experimentelle Schmelztemperaturen über die einzelnen Phasengebiete gemittelt
(vergl. Tabelle 4.6). Identifikation der Phasen nach dem Glühen im Gasdrucksinterofen bei 1550 ◦C
bzw. 1600 ◦C bzw. 1700 ◦C (vergl. Tabelle 4.3). Thermodynamische Berechnung der konstituierenden
Phasen bei 1700 ◦C.
Probe Schmelztemperatur [
◦C] Identifizierte Phasen
Experimentell Berechnet Experimentell Berechnet
A0.1, A0.2 1968, 1850-1900a 1942a, 2024b AlN, Y2O3 AlN, Y2O3 a,b
A1 - A2 1870, >2000a 1861a, 1858b AlN, YAM,Y2O3 AlN, YAM, Y2O3 a,b
A3, A4 1840, >1850a 1850a, 1854b AlN, YAM, YAP AlN, YAM, YAP a,b
A5 - A6 1849 1846a, 1844b AlN, YAP, YAG AlN, YAP, YAG a,b
A7 1791 1783a, 1784b AlN, YAG, γ- Spinell AlN, YAG, γ- Spinell a,b
A8, A8.1 1784, 1850-1900a 1783a, 1784b YAG, γ- Spinell AlN, YAG, γ- Spinell a,b
A9 1782 1784b YAG, γ- Spinell YAG, γ- Spinell a,b
A10 1781, 1850-1900a 1776a, 1779b YAG, γ- Spinell, YAG, γ- Spinell
α- Al2O3 α- Al2O3 a,b
A8 und A8.1 weisen in dieser Arbeit nur YAG und γ-Spinell auf, Medraj detektiert für Pro-
ben aus dieser Region dagegen zusätzlich AlN. Demnach besitzt das von Medraj bestimmte
Zweiphasengebiet eine geringere Ausdehnung. Es reicht im Randsystem AlN, Al2O3 nach
thermodynamischen Rechnungen von Medraj [Med03] von 70 mol% Al2O3, 30 mol% AlN
bis 75 mol% Al2O3, 25 mol% AlN (vergl. Abbildung 3.3) nach den experimentellen Ergeb-
nissen aus der vorliegenden Arbeit reicht es mindestens von 60 mol% Al2O3, 40 mol% AlN
bis 75 mol% Al2O3, 25 mol% AlN. Der Nachweis einer Kern-Hülle Struktur im Spinell an
Proben, die einer weniger intensiven Glühbehandlung bei 1680 ◦C mit 10 Stunden Haltezeit
ausgesetzt waren, bestätigt die langsame Bildungsrate des Spinells, wie sie auch in [Wil92]
beschrieben ist (Abschnitt 4.2.2). Da die von Medraj untersuchten Proben nur zwei Stunden
einer Temperatur von 1700 ◦C ausgesetzt waren, ist es wahrscheinlich, dass sich die Pha-
sen bei den Untersuchungen noch nicht im Gleichgewicht befanden und deshalb die Größe
des Zweiphasengebietes unterschätzt wurde. Die in dieser Arbeit ermittelte Ausdehnung des
Zweiphasengebietes YAG-γ-Spinell ist konsistent mit den Berechnungen von Barry et al.
[Bar92] für das quasibinäre System AlN, Al2O3.
4.3. Diffusion der Additive
Als Ergebnis der Verdichtung mittels FAST/SPS unter den in Abschnitt 3.3.2 genannten
Bedingungen ergaben sich Probenkörper mit einem Durchmesser von 40 mm und einer Höhe
von 5 mm, vergleichbar den in Abbildung 4.1 gezeigten. Die ermittelten Dichten und offe-
nen Porositäten sind in Tabelle 4.8 aufgeführt und zeigen, dass dichte Proben ohne offene
Porosität hergestellt wurden. Zusätzlich ist die die mittels XRD bestimmte Phasenzusam-
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Tab. 4.8.: Identifizierte Phasen in den Proben für die Untersuchungen zur Diffusion der Additi-
ve und Dichten nach der SPS/FAST mit 1800 ◦C. Theoretische Dichten: DY= 3.33 g/cm3, DYb=
3.44 g/cm3, DS= 3.21 g/cm3. Messunsicherheit: Dichte 0.01 %t.d., offene Porosität 0.3 %
Probe Identifizierte Phasen [mol%] Dichte Off. Poros.
SiC α- Al2O3 YAG YbAG TiC Y2Si2O7 SiO2 [%t.d.] [%]
DY x x x - x - - 97.9 0.0
DYb x x - x - - - 96.5 0.1
DS x - - - - x x 99.1 0.5
mensetzung der Proben nach der Verdichtung mittels SPS/FAST dargestellt. In den Proben
sind die zu erwartenden Gleichgewichtsphasen vorhanden. Auch das in den Proben DY als
Marker eingefügte TiC ist detektiert. Die Voraussetzungen, um die Proben für die Diffusi-
onsexperimente nutzen zu können, sind damit gegeben.
Das Resultat der Weiterverarbeitung eines Teils der Proben zu Diffusionspaaren ist in
Abbildung 4.31 gezeigt. Die Probenquader, die für die Untersuchungen zur Diffusion des
Stickstoffs in LPSSiC verwendet wurden (Zusammensetzung DY), entsprechen in Form und
Größe einer der Hälften der Diffusionspaare. Lediglich die Bearbeitung ihrer Oberfläche
wurde mit einer geringeren Güte ausgeführt. Sie wurden nicht geläppt sondern geschliffen.
4.3.1. Stickstoffdiffusion in das LPSSiC
In Tabelle 4.9 sind die Masseänderungen der Proben zur Untersuchung der Stickstoffdiffusion
in LPSSiC nach den Temperungen bei unterschiedlichen N2- Partialdrücken und Haltezeiten
aufgeführt. Maximal gingen durch die Temperungen 2.98 % Masse verloren, minimal 1.89 %.
Die bei 50 bar N2- Partialdruck getemperten Proben weisen eine deutliche Abhängigkeit des
Masseverlustes von der Haltezeit auf, die bei 1 bar nicht zu erkennen ist. Bei gleicher Haltezeit
zeigen die unter 50 bar getemperten Proben deutlich geringere Masseverluste als die bei 1 bar
getemperten.
Aufnahmen der Proben nach den Temperungen mittels Lichtmikroskop und FESEM zeigen
die Bildung von Randschichten. Als Beispiel ist in Abbildung 4.32 die bei 1850 ◦C und 50 bar
für 3 Stunden getemperte Probe als Kombination von 104 lichtmikroskopischen Aufnahmen
Abb. 4.31.: Diffusionspaar DY/DYb zur Verwendung für die In-
terdiffusionsexperimente nach dem Verpressen in der FAST/SPS bei
1600 ◦C
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Tab. 4.9.: Masseänderung der Proben DY in %m0 verursacht durch die Temperungen bei 1850 ◦C




1 -2.79 -2.98 -2.81
50 -1.89 -1.93 -2.25
bei 20- facher Vergrößerung dargestellt. Es ist die gebildete Randschicht mit Porositätsbil-
dung bis in eine Tiefe von 90 µm ist zu erkennen.
Die Analyse der Zusammensetzung der Proben insbesondere der Randschicht erfolgte mit-
tels FESEM/EDX und Röntgenbeugung. In Abbildung 4.33 sind REM- Gefügeaufnahmen
und EDX- Spektren aus den Randschichten der bei 1850 ◦C und 1 bar N2- Partialdruck für
eine Stunde, 50 bar N2- Partialdruck für eine Stunde und 50 bar N2- Partialdruck und acht
Stunden getemperten Proben dargestellt. In Kombination mit den XRD- Analysen aus dem
Volumen und von der Oberfläche der Proben, die auszugsweise in Abbildung 4.34 gezeigt
sind, lässt sich die Zusammensetzung der Randschicht bestimmen.
Schon in den Gefügebildern sind Unterschiede der unter den verschiedenen Bedingungen
gebildeten Randschicht zu erkennen. Bei niedrigem N2- Partialdruck setzt sich die Rand-
schicht aus sphärisch geformten Körnern zusammen (Abbildung 4.33a), wohingegen sie bei
vergleichbarer Haltezeit, aber hohem Druck, aus plättchen-/nadelförmigen Körnern besteht
(Abbildung 4.33b). Bei 50 bar N2- Partialdruck und 8 Stunden Haltezeit ergibt sich die Rand-
schicht als Doppelschicht aus den beiden vorgenannten Körnerformen (Abbildung 4.33c).
Aus den EDX- Spektren ist zu entnehmen, dass die sphärischen Körner neben Si und C die
Elemente Al und N enthält (Abbildung 4.33 Spektren 1 und 3). Das Gold resultiert aus
der Besputterung der Proben, um Aufladungen zu verringern. Die plättchen-/nadelförmigen
Körner weisen zusätzlich Sauerstoff auf (Abbildung 4.33 Spektren 2 und 4).
Die XRD- Beugungsspektren zeigen für die unter 1 bar Stickstoff für eine Stunde getem-
perte Probe neben geringen Mengen Al8C7Si die Phase AlN an der Oberfläche (Abbildung
4.34a schwarz/oben). Bei gleicher Haltezeit und 50 bar Stickstoffpartialdruck bilden sich
dagegen laut Diffraktogramm an der Oberfläche die SiAlON- Polytypen 8H und 21R (Abbil-
dung 4.34b). Im Volumen weisen beide Proben die Ausgangszusammensetzung SiC, Al2O3
und YAG auf (vergl. Tabelle 4.8). In den unter 50 bar Stickstoffpartialdruck mit drei und
acht Stunden getemperten Proben sind an der Oberfläche auch die SiAlON- Polytypten 12H
und 27R nachweisbar, im Volumen zeigen sie die Reflexe der Ausgangszusammensetzung.
Mit den EDX- und XRD- Ergebnissen lässt sich folgern, dass sich bei N2- Partialdrücken
von 1 bar unabhängig von der Haltezeit eine Randschicht aus AlN bildet,bei N2- Partial-
drücken von 50 bar und Haltezeiten von 1 Stunde und 3 Stunden hingegen eine Randschicht
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Abb. 4.32.: Probe zur
Untersuchung der Stick-
stoffdiffusion in LPSSiC
nach der Temperung bei
1850 ◦C, 50 bar N2 für
3 Stunden. Kombination
von 104 lichtmikroskopi-
schen Aufnahmen bei 20-
facher Vergrößerung.
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Abb. 4.33.: REM- Gefügeaufnahmen und EDX- Spektren der Randschicht im SE- Modus nach der
Temperung bei 1850 ◦C mit N2- Partialdruck und Haltezeit von: (a) 1 bar, 1 Stunde, (b) 50 bar,
1 Stunde und (c) 50 bar, 8 Stunden.
Abb. 4.34.: Vergleich zwischen XRD- Beugungsspektren von der Oberfläche und aus dem Volumen
der Proben nach der Temperung bei 1850 ◦C mit N2- Partialdruck und Haltezeit von: (a) 1 bar,
1 Stunde und (b) 50 bar, 1 Stunde.
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Tab. 4.10.: Mittels lichtmikroskopischer Aufnahmen und Bildanalyse bestimmte Randschichtdicken




1 64 ±12 57 ±14 73 ±17
50 42 ±5 43 ±4 58 ±5
aus SiAlON- Polytypen. Die bei 50 bar und einer Haltezeit von 8 Stunden beobachtete Dop-
pelschicht besteht in nächster Nähe zum Volumen aus AlN, auf der sich getrennt durch ein
poröses Gebiet eine SiAlON- Polytyp- Schicht bildet (Abbildung 4.33c).
Zusätzliche Untersuchungen an einer bei 1750 ◦C (also unterhalb der Schmelztemperatur
der Additive) mit 1 bar N2 für 3h getemperten Probe zeigen, vergleichbar der bei 1850 ◦C
mit 1 bar N2- Partialdruck getemperten Proben, die Bildung einer AlN- Randschicht .
Die anhand der in Abschnitt 3.3.2 näher beschriebenen Methodik ermittelten Randschicht-
dicken sind in Tabelle 4.10 und Abbildung 4.35 dargestellt. Bei gleicher Haltezeit bildet sich
unter 1 bar Stickstoffpartialdruck eine dickere Randschicht als bei 50 bar (vergl. Abbildung
4.33a und b). Bei gleichem N2- Partialdruck ist bei beiden verwendeten Partialdrücken keine
Abhängigkeit der Dicke der gebildeten Randschicht von der Haltezeit zu erkennen. Lediglich
die Randschichtdicke bei 50 bar, 8 Stunden Haltezeit ist im Vergleich zu 1 und 3 Stunden
leicht höher, was mit der oben angesprochene Bildung einer Doppelschicht aus AlN und
SiAlON- Polytypen zusammenhängt (vergl. Abbildung 4.33c).
Diskussion
Für die Stickstoffdiffusion in das LPSSiC wurde, abhängig vom Stickstoffpartialdruck und
der Haltezeit die Bildung von AlN oder SiAlON- Polytypen- Randschichten beobachtet.
Bei Stickstoffpartialdrücken von 1 bar und einer Haltezeit von 1 Stunde bildet sich AlN,
Abb. 4.35.: Mittels Lichtmikrosko-
pischer Aufnahmen und Bildanalyse
bestimmte Randschichtdicken. Signifi-
kanter Anstieg bei 50 bar, 8 Stunden
durch Bildung einer Doppelschicht be-
dingt.
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bei 50 bar und einer Haltezeit von 1 Stunde SiAlON- Polytypen und bei 50 bar und einer
Haltezeit von 8 Stunde bildet sich eine Doppelschicht aus AlN und SiAlON- Polytypen (Ab-
bildung 4.33). Mit Hilfe der thermodynamischen Datensätze, die aus den in Abschnitten
4.1 und 4.2 erzielten Ergebnissen erstellt wurden ([Pan10b] und [Fab13]), lässt sich diese
Randschichtbildung erklären.
Bei der in den Experimenten vorliegenden Maximaltemperatur von 1850 ◦C und einem
Stickstoffpartialdruck von 1 bar ist SiC in der N2- Atmosphäre stabil. Durch die in Ab-
schnitt 4.3.2 beobachteten hohen Diffusionsgeschwindigkeiten der Additive in der flüssigen
Phase kommt es zur Auswärtsdiffusion des Aluminiums und zu einer Nitridierung, die nach
thermodynamischen Berechnungen entsprechend Gleichung 4.2 abläuft.
2Al2O3(l) + 3SiC(s) + 2N2(g)→ 4AlN(s) + 3SiO(g) + 3CO(g) (4.2)
Im Vergleich zur Temperung unter Argon ergibt sich ein um mehr als den Faktor 100 gerin-
gerer Aluminiumpartialdruck und eine geringe Abnahme der SiO- und CO- Partialdrücke.
Demnach bildet sich schon bei kurzen Haltezeiten AlN als stabile und relativ dichte Passi-
vierungsschicht auf der Oberfläche, die eine Diffusion des Stickstoffs aus der Atmosphäre an
die LPSSiC Grenzfläche durch das AlN hindurch aufgrund der geringen Diffusionsgeschwin-
digkeiten von Stickstoff in AlN erschwert. Gleichzeitig ist auch die Auswärtsdiffusion von
Aluminium durch die Schicht behindert. Dadurch erklärt sich auch die Unabhängigkeit der
AlN- Schichtdicke und des Masseverlustes von der Haltezeit.
Bei einem Stickstoffpartialdruck von 50 bar hingegen ist SiC nicht mehr stabil. Es zer-
setzt sich in Kohlenstoff und Si3N4 (vergl. [Wad88]). Dieser Prozess tritt zusätzlich zur
Nitridierung des Al2O3 auf. Dadurch kommt es zur Bildung von aluminiumreichen SiAlON-
Polytypen. Der freigesetzte Kohlenstoff erhöht die Reduktion der Oxide unter der Bildung
von CO. Hat sich eine ausreichend dichte SiAlON- Polytypen- Oberflächenschicht gebildet so
schirmt diese das LPSSiC vom hohen N2- Partialdruck ab, wodurch das SiC an der Grenze
LPSSiC zur SiAlON- Polytypen- Oberflächenschicht wieder stabil wird. Durch die weiterhin
vorhandene Zersetzung der Additive unter Freisetzung von Al2O werden die SiAlON- Poly-
typen instabil und zersetzen sich dort bei längeren Haltezeiten zu AlN, vergleichbar zu den
Beobachtungen von [Zha97]. Als Ergebnis entsteht für lange Haltezeiten die in Abbildung
4.33c gezeigte Doppelschicht aus SiAlN- Polytypen und AlN.
4.3.2. Interdiffusion der Additivelemente in der flüssigen Phase
In Abbildung 4.36 ist ein Ausschnitt der Fügezone eines Diffusionspaares (DY/DYb) zur
Untersuchung der Interdiffusion der Additivelemente in der flüssigen Phase als lichtmikro-
skopische- und FESEM- Aufnahme nach dem Verpressen in der FAST/SPS bei 1600 ◦C
dargestellt. Die Fügezone ist als vertikal verlaufende, poröse Linie zu erkennen, an der die
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Abb. 4.36.: Lichtmikroskopische Aufnahme (a) und FESEM Gefügebild (SE-Modus) der Fügezone
von DY/DYb nach dem Verpressen per SPS/FAST bei 1600 ◦C. Fügezone in beiden Aufnahmen
deutlich als vertikal verlaufender, poröser, linearer Bereich zu erkennen. TiC als weiße Partikel in (a),
Probenseite DY erkennbar.
yttrium- und ytterbiumhaltigen Probenhälften formschlüssig miteinander verbunden sind.
Eine Beeinflussung der Diffusion der Additivelemente durch einen schlechten Kontakt zwi-
schen den Probenhälften ist somit nicht zu erwarten.
Nach den Temperungen bei 1850 ◦C mit Haltezeiten von 0.5, 1 und 4 Stunden hat eine
Diffusion der Additivelemente über die Fügezone hinweg stattgefunden. Die Fügezone selbst
war noch klar als poröse Linie zu erkennen und wurde nicht durch eventuell ablaufende Sin-
tervorgänge verwischt. Das Gefüge der Diffusionspaare zeigt die in [Her10] näher beschrie-
benen Segregationen der Additivphasen im Bereich von 100 µm, die eine Streuung bei der
Elementkonzentrationsbestimmung verursachen und den Fehler, der bei der Elementkonzen-
trationsbestimmung mittels EDX entsteht (± 0.03 at% für Yttrium), überlagert. Abbildung
4.37 zeigt als Beispiel den Verlauf der Yttriumkonzentration über ein Diffusionspaar, wie
er mittels der in Abschnitt 3.3.2 näher beschriebenen EDX- Messungen ermittelt wurde.
Erwartungsgemäß ist ein sigmoidaler Kurvenverlauf der Yttriumkonzentration zu erkennen.
Im Zustand nach dem Verpressen springt die Yttriumkonzentration an der Fügezone vom
Wert Null (ytterbiumhaltiger Teil des Diffusionspaares) auf ein Plateau von ca. 0.73 at%
(yttriumhaltiger Teil des Diffusionspaares). Mit zunehmender Haltezeit gleicht sich die Yt-
triumkonzentration mehr und mehr aus und die Sprungfunktion geht in eine flacher werden-
de, sigmoidale Form über. Am Rand der Diffusionspaare finden geringe Abdampfungen der
Additive statt, die zu einem messbaren Abfall der Yttriumkonzentration führen. Dieser ist
nur für die für 0.5 Stunden gehaltene Probe dargestellt und wurde bei der Berechnung der
Diffusionskoeffizienten nicht mit berücksichtigt. Zu bemerken ist, dass trotz des niedrigen
Yttriumgehalts von 0.8 at% und trotz dessen, dass die Konzentrationen an unterschiedlichen
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Abb. 4.37.: Mittels EDX
bestimmte Y- Konzentrati-
onsprofile in den Diffusions-
paaren DY/DYb im Aus-
gangszustand (Haltezeit 0
Stunden) und nach den
Temperungen mit 0.5 , 1
und 4 Stunden Haltezeit bei
1850 ◦C. Messunsicherheit
durch EDX 0.03 at%
Diffusionspaaren bestimmt wurden, die zudem aus unterschiedlichen Proben stammen, ein
annähernd gleiches Ausgangsniveau gemessen wurde.
Das in der yttriumhaltigen Probenhälfte vorhandene TiC, das als Marker für die Fügezone
nach den Temperungen dienen sollte, zeigt nach den Temperungen eine leichte Verschiebung
von der Fügezone weg in Richtung yttriumhaltige Probenhälfte. Auch die Konzentrations-
profile der diffundierenden Spezies kreuzen sich nicht an der Fügezone, sondern sind leicht
in die yttriumhaltigen Probenhälfte verschoben. Ebenso sind die Halbwertkonzentrationen
von Yttrium und Ytterbium leicht von der Fügezone weg verschoben. Dies sind Anzeichen
für eine Konzentrationsabhängigkeit des Diffusionskoeffizienten, die bei dessen Berechnung
berücksichtigt werden muss.
An den für die Untersuchung der Interdiffusion von Al3+ hergestellten Diffusionspaaren
DY/DS wurde bei ersten orientierenden Messungen der Konzentrationsprofile per EDX ein
starker Ausgleich der Konzentrationsunterschiede festgestellt. Nach einer Haltezeit von 4
Stunden bei 1850 ◦C war der Konzentrationsunterschied bereits annähernd egalisiert (Ab-
bildung 4.38). Aufgrund dessen wurde an diesen Proben keine Bestimmung der Diffusionsko-
effizienten durchgeführt. Für die Diffusion von Al3+ muss jedoch mit einem deutlich höheren
Diffusionskoeffizienten als dem von Y3+ gerechnet werden. Eine orientierende Bestimmung
des Diffusionskoeffizienten von Al3+ ohne Berücksichtigung der Konzentrationsabhängigkeit
an der für eine Stunde bei 1850 ◦C getemperten Probe ergab einen Wert von 2.3 · 10−6 cm2/s.
Mit den experimentell bestimmten Konzentrationsprofilen ist eine Berechnung der Diffusi-
onskoeffizienten möglich. Wie oben erwähnt, ist eine eventuelle Konzentrationsabhängigkeit
des Diffusionskoeffizienten zu berücksichtigen. Über Gleichungen 4.3 bis 4.5 [Bar46] wurde
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Abb. 4.38.: Mittels EDX
bestimmte Al- Konzentra-
tionsprofile (orientierende
Messungen) in den Dif-
fusionspaaren DY/DS im
Ausgangszustand (Haltezeit
0 Stunden) und nach den
Temperungen mit 1 und
4 Stunden Haltezeit bei
1850 ◦C
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Dabei bezeichnet D den Diffusionskoeffizienten, D0 den Diffusionskoeffizienten im Ausgangs-
zustand und ~C den Vektor, der die Elementkonzentration im Abstand zur Fügezone bein-
haltet. Die Vektoroperationen sind dabei punktweise zu verstehen. Für die Berechnungen
wurden die Elementkonzentrationen mit dem Wert der entsprechenden Elementkonzentra-
tion des Plateaus im Ausgangszustand (=: C0 plat) normiert, sodass die Einträge von ~C
zwischen Null und Eins liegen. Für Gleichungen 4.4 und 4.5 nimmt der Diffusionskoeffizient
mit steigender Konzentration gebrochen bzw. exponentiell zu. Durch sie wird ein Verhal-
ten modelliert, bei dem das Konzentrationsprofil in Richtung höherer Konzentrationen im
Vergleich zur Konzentrationsunabhängigkeit überproportional steiler ausfällt. Umgekehrtes
gilt für Gleichung 4.3, für die der Diffusionskoeffizient mit steigernder Konzentration linear
abnimmt und damit das Konzentrationsprofil flacher ausfällt. Die Übereinstimmung von be-
rechneten und experimentell ermittelten Konzentrationsprofilen ergab für Gleichung 4.3 die
geringsten Residualwerte.
In Abbildung 4.39 ist die Berechnung der Yttriumkonzentration bei 1850 ◦C für die unter-
schiedlichen Haltezeiten im Vergleich zu den mittels EDX experimentell bestimmten Konzen-
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Abb. 4.39.: Vergleich zwischen berechneten und mittels EDX ermittelten Y- Konzentrationsprofilen
für die Temperungen mit (a) 0.5 Stunden, (b) 1 Stunde und (c) 4 Stunden Haltezeit bei 1850 ◦C
. Berechnung erfolgte mit den in Tabelle 4.11 aufgeführten konzentrationsabhängigen Diffusions-
koeffizienten. Yttriumkonzentration normiert mit Wert der Elementkonzentration des Plateaus im
Ausgangszustand C0 plat.
trationsprofilen dargestellt. Die Konzentrationsabhängigkeit wurde entsprechend Gleichung
4.3 realisiert. Unter Berücksichtigung der oben angesprochenen Streuung der Konzentrati-
onswerte durch Segregationen der Additivphasen ergibt sich eine gute Übereinstimmung,
was sich auch in den geringen minimalen Residualwerten (Tabelle 4.11) ausdrückt. Die bei
der Berechnung ermittelten Diffusionskoeffizienten sind zusammen mit den entsprechenden
Residuen (Residuum = 1n(~Cexp− ~Ccalc)
2, wobei n die Anzahl der Vektorelemente bezeichnet)
in Tabelle 4.11 aufgeführt. Zum Vergleich finden sich dort zusätzlich die unter der Annahme
eines konzentrationsunabhängigen Diffusionskoeffizienten berechneten Werte. Der für eine
halbe Stunde Haltezeit ermittelte Diffusionskoeffizient ist signifikant höher als der für eine
und der für vier Stunden. Eine Ursache dafür kann das Vorhandensein einer amorphen Phase
(stabilisiert durch Reste von SiO2) sein. Diese amorphe Phase, für die mit hohen Diffusi-
onskoeffizienten gerechnet werden kann, verschiebt den Diffusionskoeffizienten zu höheren
Werten. Bei längeren Haltezeiten zersetzt sich die amorphe Phase zunehmend und verliert
so an Einfluss.
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Tab. 4.11.: Ermittelte Diffusionskoeffizienten von Y3+ in der flüssigen Phase. Vergleich zwischen
konzentrationsabhängigen- und unabhängigen Diffusionskoeffizienten. Konzentrationsabhängigkeit
entsprechend Gleichung 4.3.
Haltezeit Diffusionskoeffizient [10−6 cm2/s] Residuum [at%/at%]
[Stunden] Unabhängig D Abhängig D0 Unabhängig Abhängig
0.5 1.93 ±0.19 2.72 ±0.32 0.0035 0.0017
1 1.55 ±0.15 1.94 ±0.24 0.0029 0.0025
4 1.21 ±0.16 1.57 ±0.26 0.0033 0.0009
Mittelwert 1.5 ±0.2 2.1 ±0.3 - -
Diskussion
Zu Diffusionskoeffizienten der Additivspezies Y3+ und Al3+ in der oxydischen Schmelze YAG,
Al2O3 existieren keine Veröffentlichungen. Die in der vorliegenden Arbeit experimentell be-
stimmten Diffusionskoeffizienten sind damit die ersten veröffentlichten Werte. Ein Vergleich
mit Ghiorso et al. [Ghi87] zeigt, dass die in dieser Arbeit bestimmten Diffusionskoeffizienten
für Y und Al im Bereich von in silikatischen Schmelzen bei 1190 ◦C erreichten Werten liegen.
Diese weisen eine Größenordnungen von 10−6 cm2/s auf. Damit ergibt sich eine große Be-
weglichkeit der Ionen in der oxydischen Schmelze. Die Diffusionslänge, die als Quadratwurzel
aus Diffusionskoeffizient mal Zeit definiert ist, beträgt für einen Diffusionskoeffizienten von
2 · 10−6 cm2/s und eine Zeit von einer Stunde 0.85 mm.
Die unter Berücksichtigung der Konzentrationsabhängigkeit des Diffusionskoeffizienten
nach Gleichung 4.3 bestimmten Werte sind exakter als die ohne Berücksichtigung der Kon-
zentrationsabhängigkeit (vergl. Tabelle 4.11). Unter Beachtung, dass in Gleichung 4.3, die
Konzentration C nur Werte zwischen 0 und 1 annimmt, folgt, dass der konzentrationsabhän-
gige Diffusionskoeffizient zwischen 0.5 D0 und D0 liegt und damit eine gute Übereinstimmung
mit den unter der Annahme der Konzentrationsunabhängigkeit bestimmten Werten vorliegt.
Diese große Beweglichkeit der Ionen in der oxydischen Schmelze ab deren Auftreten er-
möglicht einen schnellen Ausgleich von etwaigen Inhomogenitäten. Die in der vorliegenden
Arbeit aber auch von [Gra97] und [Can06a] beobachteten Segregationen der Additivphase
YAG müssen daher beim Abkühlen entstanden sein. Eingehende Untersuchungen und ei-
ne Erklärung für das Zustandekommen der Segregationen, die auf dem Verhältnis zwischen
Keimbildungs- und Kornwachstumsrate beruht, sind in [Her10] gegeben. Demnach bilden
sich für langsame Abkühlraten, die die Kornwachstumsrate im Vergleich zur Keimbildungs-
rate fördern, Segregationen der YAG- Phase von 100 µm und mehr. Für schnelle Abkühlra-
ten, die die Bildung vieler YAG- Keime und ein vergleichsweise langsames Kornwachstum
ermöglichen, treten diese Segregationen hingegen nicht auf.
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Abb. 4.40.: Schwindungs-
verhalten von K12; (a) Län-
genänderung, Längenände-
rungsrate, Masse und DTA,
(b-e) FESEM- Gefügeauf-
nahmen (SE- Modus) der
Proben nach den Abbruch-
fahrten bis (b) 1350 ◦C,
(c) 1530 ◦C, (d) 1750 ◦C
und (e) 1855 ◦C. Rauten






Ein Überblick über das Schwindungsverhalten von LPSSiC ist in Abbildung 4.40 dargestellt.
Sie zeigt das Längenänderungsverhalten (Tmax = 2015 ◦C), das Masseänderungsverhalten
sowie das DTA- Signal ( Tmax = 1850 ◦C) von Material K12 zusammen mit den Gefügebil-
dern der Proben nach den Abbruchfahrten bis 1315 ◦C, 1530 ◦C, 1750 ◦C und 1855 ◦C. Die
Längenänderungskurve weicht bei 1430 ◦C zum ersten Mal vom linearen Verlauf ab, das Ma-
terial beginnt zu sintern (Abbildung 4.40a). Der leichte Anstieg bis 1430 ◦C entspricht der
thermischen Ausdehnung des Braunlings. Im weiteren Verlauf fällt die Längenänderungs-
rate stetig, wobei sie ab einer Temperatur von 1740 ◦C rapide abnimmt und zusammen
mit dem Auftreten eines endothermen Effekts in der DTA bei 1790 ◦C Onset- Temperatur


















nimum bei 1810 ◦C durchläuft. Bis zum Schmelzen der Additivphase bei 1790 ◦C hat die
Probe 30 % der Gesamtlängenänderung erreicht. Dieser Wert ändert sich mit der Heizrate
(für 10 K/min wird bei angenommener gleicher Schmelztemperatur ein Wert von 40 % er-
reicht), jedoch nicht mit dem Additivgehalt (für Material K6 wird bei angenommener gleicher
Schmelztemperatur ein ähnlicher Wert wie für K12 erreicht). Die Abweichung von der bei
gleicher Additivzusammensetzung gemessenen Schmelztemperatur (Abschnitt 4.1) von 27 K
ist dem Einfluss von nicht vollständig abgebautem SiO2 zuzuschreiben. Durch den höheren
SiC- Gehalt, im Vergleich zu den in Abschnitt 4.1 gemessenen Proben, steht mehr SiO2 als
Oberflächenschicht zur Verfügung, das, wenn es nicht abgebaut wird, die Schmelztemperatu-
ren der Additive aufgrund des dann maßgebenden ternären Systems Al2O3, Y2O3, SiO2 zu
niedrigeren Temperaturen verschiebt. Nach dem Auftreten der Schmelze sind weiterhin hohe
Längenänderungsraten zu erkennen, die in der Folge stark abnehmen. Das DTA- Signal, das
nicht basislinienkorrigiert ist, weist bis auf den endothermen Effekt bei 1790 ◦C keine wei-
teren Effekte auf. Im Masseänderungssignal, das nicht auftriebskorrigiert ist, ist ab 1340 ◦C
eine Masseabnahme zu erkennen, die bis zur Maximaltemperatur von 1830 ◦C anhält. In
Abbildung 4.41 ist das Ergebnis einer detaillierten Untersuchung dieser Masseänderung bis
1530 ◦C mittels TG/MS dargestellt. Zu erkennen ist, dass die erste Masseverluststufe (von
1220 ◦C bis 1430 ◦C, vergl. Masseänderungsrate in Abbildung 4.40) mit einem Anstieg der
Massezahlen 28 und 44 und die zweite Stufe (ab 1430 ◦C) mit einem Anstieg der Massezahl
44 im MS verbunden ist. Die ebenfalls untersuchten Massezahlen 12 und 16 zeigen dasselbe
Verhalten. Die Massezahl 44 ist charakteristisch für SiO aber auch für CO2, die Massezahl
28 für Si, aber auch CO, die Massezahl 16 für Sauerstoff und die Massezahl 12 für Kohlen-
stoff. Diese Doppelungen lassen eine eindeutige Identifikation der freigesetzten Gasspezies,
ob SiO zusammen mit CO oder Si zusammen mit CO2, ausschließlich anhand der detektier-
ten Massezahleffekte nicht zu. Die ausführliche Diskussion hierzu findet sich in Abschnitt
4.4.3.
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Abb. 4.42.: XRD- Beugungsspektren
des Materials K12 nach den Abbruch-
fahrten.
In Abbildung 4.42 und Tabelle 4.12 sind die Ergebnisse der qualitativen Phasenanalyse
des Materials K12 im Ausgangszustand und nach den Abbruchfahrten dargestellt. Bereits
nach der Entbinderung bei 1200 ◦C (Ausgangszustand) ist kein Y2O3 mehr in der Probe vor-
handen. Sie setzt sich aus SiC, α- Al2O3 und der Yttrium- Silicium- oxydischen Mischphase
Y2SiO5 zusammen, die sich während der Entbinderung bei 1200 ◦C aus Y2O3, Al2O3 und
dem als native Oberflächenschicht des SiC vorhandenem SiO2 [Tel07] gebildet hat (vergl.
[Mao08]). Bei einer Temperatur von 1350 ◦C sind zusätzlich Reflexe der SiC- Modifikation
3C auszumachen, die bei einer Temperatur von 1530 ◦C und darüber wieder verschwinden
(Abbildung 4.42). Ab 1530 ◦C ist der YAG in den Proben zu detektieren, die Reflexe von
Y2SiO5 sind dagegen nicht mehr vorhanden. Im weiteren Verlauf sind in den Proben die
Phasen SiC, YAG und α- Al2O3 nachzuweisen. Dabei werden die Intensitäten der Reflexe
des α- Al2O3 mit zunehmender Abbruchtemperatur immer geringer, was auf eine Zersetzung
des Al2O3 hindeutet (vergl. Abbildung 4.42).
Die Entwicklung des Gefüges während der Sinterung wird in den Aufnahmen der Mi-
krostruktur der Proben nach den Abbruchfahrten deutlich (Abbildungen 4.40b bis e). Zu
Temperatur
Dichte Identifizierte Phasen
[%t.d.] SiC α- Al2O3 YAG Y2SiO56H 3C
1200 ◦C (Entbindert) n.b. x x x
1350 ◦C n.b. x x x x
1530 ◦C 56.8 x x x
1750 ◦C 65.1 x x x













se der additivhaltigen Zwi-
ckel von K12 mittels EDX
im TEM nach der Abbruch-
fahrt bis 1750 ◦C.(Heizrate
20 K/min, Atmosphäre Ar-
gon).
Beginn (TAbbr = 1350 ◦C) liegen SiC, Al2O3 (in grau), Y2SiO5 (hellgrau, weiß) und Poren
(schwarz) homogen verteilt vor (Abbildung 4.40b). Die Unterscheidung von SiC und Al2O3
rein anhand des Grauwertes ist aufgrund gleicher mittlerer Ordnungszahl nicht möglich.
Bei 1530 ◦C ist eine Veränderung im Gefüge zu erkennen (Abbildung 4.40c). An die
SiC/Al2O3- Körner lagert sich die ab dieser Temperatur zum ersten mal im XRD detektier-
te YAG- Phase (hellgrau) an und verbindet diese (Abbildung 4.40c). Mit fortschreitender
Temperatur (1750 ◦C, Abbildung 4.40d) verstärkt sich dieser Effekt. Die Elementanalyse
der sich an die Körner anlagernden Phase im TEM, die in Abbildung 4.43 dargestellt ist,
weist Y, Al, O und in geringen Mengen Si nach. Dies bestätigt die Aussage, dass es sich bei
der hellgrauen Phase um YAG handelt. In den Korngrenzen konnten keine Additivelemente
detektiert werden, wie eine Elementanalyse mittels Linienscan im TEM, dessen Ergebnisse
in Abbildung 4.44a gezeigt sind, belegt.
Nach Überschreiten der Schmelztemperatur der Additivphase (1855 ◦C, Abbildung 4.40e)
treten die bereits in [Can06a] beobachteten Segregationen der Additivphase YAG im Bereich
von mehreren zehn Mikrometern auf. Das Material ist nicht komplett verdichtet, deutlich
Abb. 4.44.: Elementanalyse der
Korngrenzen von K12 mittels Li-
nienscans im TEM nach den Ab-
bruchfahrten bis (a)1750 ◦C und (b)
1855 ◦C(Heizrate 20 K/min, Atmo-
sphäre Argon). (a) Keine Korngren-
zenphase erkennbar, direkter Kontakt
zwischen SiC- Körnern. (b) Korn-
grenzenphase erkennbar, entsprechend
Linienscan Al- haltig, kein Yttrium
nachweisbar.
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Abb. 4.45.: Elementanalyse mittels
EDX- Mapping von K12 nach der Ab-
bruchfahrt bis 1855 ◦C (Heizrate 20
K/min, Atmosphäre Argon). (a) Gefü-
ge mit Additivphasen im SE- Modus,
(b)-(f) Grauwerte entsprechend Inten-
sität der jeweiligen Elemente (hell
- hohe Intensität). SiC- und Al2O3-
Phasen sind durch Mapping eindeutig
unterscheidbar. Al- Y- Silikate nicht
nachweisbar.
sind Poren erkennbar (schwarz). Die Zuordnung der unterschiedlichen Phasen wird durch
ein EDX- Element- Mapping möglich, dessen Ergebnisse in Abbildung 4.45 dargestellt sind.
In den Korngrenzen lässt sich mittels Linienscan im TEM Aluminium, jedoch kein Yttrium
nachweisen (Abbildung 4.44b).
Zur Untersuchung der Schwindungskinetik wurden im Dilatometer an beiden Materialien
Messungen der Längenänderung während des Sinterns über eine Variation der konstanten
Aufheizraten realisiert. Das Ergebnis dieser Messungen an Material K6 ist in Abbildung 4.46
dargestellt. Die Längenänderungskurven sind mit steigender Heizrate zu höheren Tempera-
turen verschoben, was eine eindeutige kinetische Abhängigkeit des Sinterprozesses bedeutet.
Lediglich die mit einer Heizrate von 5 K/min erzielte Längenänderungskurve weicht stark
vom übrigen Verhalten ab. Dies lässt sich durch eine erhöhte Zersetzung des Materials, das
bei dieser niedrigen Heizrate vergleichsweise lange hohen Temperaturen ausgesetzt ist, er-
Abb. 4.46.: Längenände-
rung bezogen auf die Aus-
gangslänge und Längenän-
derungsrate von K6 wäh-
rend Aufheizung mit 5 , 10 ,
14 , 20 und 28 K/min in
Argon- Atmosphäre. Mes-
sunsicherheit der Tempera-




klären (vergl. Masseverlust Tabelle 4.13). Die maximalen Schwingungsraten treten bei Tem-
peraturen im Bereich zwischen 1794 ◦C und 1811 ◦C auf und steigen mit steigender Heizrate
leicht an. Diese Längenänderungskurven sind die Grundlage der im Folgenden durchgeführ-
ten kinetischen Analyse des Schwindungsverhaltens.
Die Masseänderungen und Dichten, die bei den unterschiedlichen Untersuchungen im Di-
latometer erzielt wurden, sind zusammen mit den Versuchsparametern in Tabelle 4.13 aufge-
listet. Wie zu erwarten war, sinkt der Masseverlust bei den Experimenten zur Schwindungs-
kinetik an Material K6 mit zunehmender Heizrate, da die Proben mit hoher Heizrate kürzere
Zeit hohen Temperaturen, die die Zersetzung begünstigen, ausgesetzt sind. Die erreichten
Dichten liegen im Bereich von 95 %t.d. bis 97 %t.d., wobei der niedrige Wert bei 5 K/min
durch verstärkte Zersetzungen bedingt ist. Die Dichten und Masseverluste der Abbruchexpe-
rimente zeigen ebenfalls das zu erwartende Verhalten. Mit zunehmender Maximaltemperatur
steigt der Masseverlust und erreichte die Dichte.
4.4.2. Auswertung mittels kinetischer Methoden
Kinetik Field
In Abbildung 4.47 ist das Kinetik Field of Response für die Längenänderung von Material
K6 dargestellt. Zu erkennen ist, dass die Verbindung der Punkte (1/T,log|(dL/L0)max / dt|)
für den Anfangsbereich (von −5 %(dL/L0)max bis −20 %(dL/L0)max) und für den Endbereich
(von −90 %(dL/L0)max bis −95 %(dL/L0)max) der Längenänderungen keine Geraden ergeben.
Die für diese Längenänderungen berechneten Aktivierungsenergien und Präexponentialfak-
toren sind dadurch stark fehlerbehaftet. Anhand der Steigung der Iso- Umsatz- Geraden
lässt sich schließen, dass im Bereich von −25 %(dL/L0)max bis −50 %(dL/L0)max die höchs-
ten Aktivierungsenergien auftreten. Diese Aussage wird in Abbildung 4.48, in der die aus
den Iso- Umsatz- Geraden berechneten Aktivierungsenergien und Präexponentialfaktoren
Probe Heizrate Tmax Masseänderung Enddichte
[K/min] [ ◦C] [% m0] [%t.d.]
K6 5 2015 -9.5 86.6
10 2015 -8.2 95.7
14 2015 -8.1 96.9
20 2015 -7.9 96.6
28 2015 -7.6 95.3
K12 20 2015 -23.2 98.8
20 1855 -5.7 81.5
20 1750 -4.1 65.1
20 1530 -1.6 56.8
20 1350 -0.5 n.b.
Tab. 4.13.: Masseänderung und
Dichten der Proben zur Unter-
suchung der Schwindungskinetik
nach der Dilatometrie. Aus-
gangsmasse 420g, Ausgangsdichte
55.6 %t.d., theoretische Dichte
K6: 3.22 g/cm3, K12: 3.24 g/cm3,
Tmax - Maximaltemperatur. Mes-
sunsicherheiten: Masseänderung
0.01%m0, Dichte 0.05 %
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Abb. 4.47.: Kinetic Field
of Response der Längenän-
derung von Material K6.
aufgetragen sind, verdeutlicht. Nach dem Abklingen dieses Maximums steigen die Aktivie-
rungsenergien zwischen Längenänderungswerten von −60 %(dL/L0)max bis −75 %(dL/L0)max
leicht an und erreichen bei −80 %(dL/L0)max ein lokales Maximum.
Master Kurve
Abbildung 4.49 zeigt die für die Schwindung von Material K6 ermittelte Master Kurve
zusammen mit den ihr zugrundeliegenden experimentellen Daten. Bei der mittels Kleinste-
Quadrate- Methode als optimal bestimmten Aktivierungsenergie (vergl. Abschnitt 3.6.4) von
1005 ±5 kJ/mol fallen bis auf das Ende der Schwindung ab −90 %(dL/L0)max alle experimen-
tellen Kurven zusammen. Damit ist keine der bei der Konstruktion der Master Kurve getroffe-
nen Annahmen (Abschnitt 2.4.1) verletzt. Die Sinterung wird folglich entweder von Volumen-
Abb. 4.48.: Aktivierungsenergien und Präex-
ponentialfaktoren berechnet aus den Iso- Um-
satz- Geraden des Kinetic Field of Response für




Abb. 4.49.: Master Kurve
der Längenänderung von
Material K6 berechnet mit
einer Aktivierungsenergie
von 1005 kJ/mol
oder von Korngrenzendiffusion dominiert und es tritt kein Riesenkornwachstum auf. Ledig-
lich die experimentellen Daten der bei der Heizrate von 10 K/min ermittelten Schwindungs-
kurve weichen zwischen −10 %(dL/L0)max und −30 %(dL/L0)max und −30 %(dL/L0)max und
−55 %(dL/L0)max gering von der Master Kurve ab. Ein Grund dafür kann der in Abschnitt
4.4.3 diskutierte mehrstufige Sintermechanismus sein, der bei geringen Heizraten stärker
in Erscheinung tritt und durch die vergleichsweise einfachen Modellannahmen der Master
Kurve nicht detailliert wiedergegeben werden kann.
Thermokinetik
Ausgehend von den Experimenten zur Sinterkinetik und den aus Abschnitt 4.4.3 gewonnenen
Erkenntnissen über die Sintermechanismen wurde mittels Thermokinetik ein kinetisches Mo-
dell zur Beschreibung der Schwindung während des Flüssigphasensinterns von SiC erarbeitet.
Das Ergebnis der kinetischen Modellierung des Längenänderungsverhaltens von Material K6
ist in Abbildung 4.50 dargestellt. Sie zeigt die experimentell ermittelten Längenänderungs-
kurven zusammen mit den per kinetischem Modell errechneten Längenänderungskurven.
Der Korrelationskoeffizient von 0.99989 bestätigt die optisch zu erkennende, gute Über-
einstimmung zwischen experimentellen und modellierten Werten. Lediglich im Bereich von
−15 %(dL/L0)max bis −30 %(dL/L0)max ist für die bei 10 K/min ermittelten Werte eine Dif-
ferenz zwischen experimentell und rechnerisch bestimmten Werten erkennbar, die wie schon
in der Master Kurve durch die bei niedrigen Heizraten stärker in Erscheinung tretenden
mehrstufigen Prozesse bedingt sein kann.
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Abb. 4.50.: Längenände-
rungskurven von Materi-
al K6, berechnet mit dem
aus der Thermokinetik ab-
geleiteten kinetischen Mo-
dell (Linien) im Vergleich




pen 1. Stufe n- dimensional
Avarami-Erofeev, 2. Stufe
Reaktion n-ter Ordnung, 3.
Stufe dreidimensionale Dif-
fusion nach Fick.
Der Längenänderungsverlauf wird über eine Abfolge dreier Reaktionen dargestellt (Abbil-
dung 4.50), die durch das durch Gleichungen 4.6 [Opf98] gegebene Differentialgleichungssys-
tem repräsentiert sind. Die im ersten Drittel der Schwindung bestimmenden Festphasenreak-
tionen werden durch eine Reaktion vom Typ Avrami-Erofeev (An) modelliert, die Keimbil-
dung und Keimwachstum beschreibt ([Avr39], [Avr40], [Avr41], [DeB81]). In den restlichen
zwei Dritteln sind die Mechanismen des Flüssigphasensinterns bestimmend. Denen zufolge ist
die Längenänderung von Teilchenumlagerungen gefolgt und überlagert von Lösungs- Wie-
derausscheidungsvorgängen und Skelettsintern gekennzeichnet ([Pet76], [Ger09], [Kin59]).
Die Modellierung dieser Vorgänge erfolgte über die Abfolge einer Reaktion n-ter Ordnung
(Fn), die die Teilchenumlagerung beschreibt, und einer Reaktion vom Typ dreidimensionale
Diffusion nach Fick (D3F ), die das diffusionsbestimmte Skelettsintern und die Lösungs- und





















D = 1−A−B − C
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Tab. 4.14.: Kinetische Parameter die mit den unterschiedlichen Methoden für Zusammensetzung
K6 ermittelt wurden.
Methode Aktivierungsenergie Logarithmus des ReaktionsordnungPräexponentialfaktors oder Dimension
[kJ/mol ] [log(1/s)]
Kinetic Field 608 - 1660 17.3 - 43.1 -
Master Kurve 1005 ±5 - -
Thermokinetik
Reaktion 1 1070 24.7 0.33
Reaktion 2 1418 33.7 0.82
Reaktion 3 1668 36.1 3
mit
An : f1(A) = nA [− ln(A)]
n−1
n
Fn : f2(B) = Bn
D3F : f3(C) = k1 ·
e




2−k5(C−0.1)3) für C ≥ 0.1
Hierbei bezeichnet A,B,C,D die jeweilige Reaktandenkonzentration, R die universelle Gas-
konstante, T die Temperatur, n die Reaktionsordnung, El (l = 1, 2, 3) die jeweiligen Akti-
vierungsenergien und Al die entsprechenden Präexponentialfaktoren. Die konkreten Aktivie-
rungsenergien, Präexponentialfaktoren und Reaktionsordnungen bzw. Dimensionen sind in
Tabelle 4.14 aufgeführt. Die Anfangswerte sind A0 = 1− 10−4, B0 = 9 · 10−5, C0 = 9 · 10−6,
D0 = 10−6. Der Anteil x1 der 1. Reaktion an der Gesamtreaktion beträgt 0.4910 , der der
zweiten x2 0.4228 und der der dritten x3 0.0762 (= 1− x1 − x2). Die Konstanten haben die
Werte k1 = 4.62755136, k2 = −1.05640725, k3 = 9.608828 , k4 = 1.471995 k5 = 3.5600323.
Aus der Lösung dieser Anfangswertaufgabe ergibt sich die relative Längenänderungsent-




∝ x1(1−A) + x2(1−A−B) + x3(1−A−B − C)
dL
L0 rel
∝ x1(1−A) + x2(C +D) + (1− x1 − x2)D (4.7)
Anhand dieses Modells lässt sich die Entwicklung der Reaktandenkonzentration A, B, C
und D und der Längenänderung für beliebige Temperatur- Zeit- Profile vorhersagen. Dies ist
in Abbildung 4.51 für eine Aufheizung von RT bis 2020 ◦C mit einer Heizrate von 10 K/min
gezeigt. Der Darstellung lässt sich entnehmen, dass der erste durch den Reaktionstyp Avrami-
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Abb. 4.51.: Vorhersage der
Reaktanden- und Länge-
nänderungsentwicklung für
eine Aufheizung von RT bis
2020 ◦C mit 10 K/min mit
dem aus der Thermokinetik
für die Längenänderung von
Material K6 abgeleiteten
Modell. TSchmelz - Schmelz-
temperatur der oxidischen
Additive bei 1790 ◦C ermit-
telt an Material K12 (vergl.
Abbildung 4.40a).
Eroveef modellierte Reaktionsschritt im Temperaturbereich zwischen 1450 ◦C und 1820 ◦C
eine Rolle spielt. Ab 1730 ◦C tritt die zweite Reaktion vom Typ n-ter Ordnung auf, zeigt
ihren maximalen Umsatz bei 1835 ◦C und endet bei 1960 ◦C. Die dritte Reaktion, die Diffu-
sionsprozesse nach Fick beschreibt, beginnt bei 1800 ◦C und ist bis zur Endtemperatur von
2020 ◦C aktiv. Alle drei Reaktionen überlagern sich dabei, wobei dies stärker für die direkt
aufeinanderfolgenden Reaktionen gilt.
4.4.3. Diskussion
Die Sinterung von Material K12, das neben K6 als Modell für konventionell verwendetes
LPSSiC gewählt wurde, findet zum überwiegenden Teil unter Vorhandensein der flüssigen
Additivphase statt. Wie aus Abbildung 4.40a hervorgeht, haben bis zum Aufschmelzen der
Additivphase 28 % der Gesamtschwindung stattgefunden. Ein Vergleich mit den Schwin-
dungskurven für Material K6 zeigt ein ähnliches Verhalten. Ein starker Anstieg der Schwin-
dungsrate und das Schwindungsratenmaximum fallen mit dem Auftreten der flüssigen Phase
zusammen, die den Verdichtungsprozess maßgeblich beschleunigt. Es kann damit in den letz-
ten zwei Dritteln der Schwindung von der Dominanz der Mechanismen des Flüssigphasensin-
terns, wie Teilchenumlagerung / rearrangement, Lösung- Wiederausscheidung / solution-
reprecipitation und Skelettsintern / solid state sintering (deutsch [Pet76], engl. [Ger85] oder
[Ger09], S. 7) ausgegangen werden. Voraussetzung für das Wirken dieser Mechanismen sind
neben dem Vorhandensein einer flüssigen Phase die Löslichkeit der festen in der flüssigen
Phase und die Benetzbarkeit der festen Phase durch die flüssige. Durch die Ergebnisse der
DTA konnte das Auftreten der flüssigen Phase eindeutig belegt werden. Die vermutete ge-
ringe Löslichkeit des SiC in der oxydischen Schmelze (<10 %) [Hof97], die Lösungs- und
Wiederausscheidungsvorgänge ermöglicht [Exn90], wurde in Abschnitt 4.1 bestätigt. Auch
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die in [Sig93] gefundene Kern/Hülle- Struktur an SiC- Körnern ist ein Hinweis für das Wirken
von Lösung- Wiederausscheidungsmechanismen. Zur Benetzbarkeit, durch die die Wirkung
von Kapillarkräften erhöht wird [Exn90], gibt es für das System SiC, Al2O3, Y2O3 positi-
ve Aussagen von Taguchi [Tag04]. Sie stellen eine Benetzung der festen durch die flüssige
Phase ab dem Auftreten der entsprechenden flüssigen Phase fest. Durch diese Benetzung
kann davon ausgegangen werden, dass die flüssige Phase ab ihrem Auftreten die Korngren-
zen durchdringt (vergl. Abbildung 4.44) und damit das Skelettsintern nur geringen Einfluss
hat.
Im ersten Drittel der Schwindung sind Festphasenreaktionen und Phasenbildungen schwin-
dungsbestimmend. Die Aufnahmen der Gefüge nach den Abbruchfahrten in Kombination mit
den Phasenbestimmungen per XRD zeigen bei 1380 ◦C die Phasen SiC, Al2O3 und Y2SiO5,
das sich bereits bei der Entbinderung bei Temperaturen bis zu 1200 ◦C gebildet hat (Tabelle
4.12 und Abbildung 4.42). Es wandelt sich zwischen 1350 ◦C und 1530 ◦C zusammen mit Tei-
len des Al2O3 in YAG um, dessen Reflexe ab 1530 ◦C zum ersten Mal auftreten (Abbildung
4.42). Eine wahrscheinliche Umwandlungsreaktion ist in Gleichungen 4.8 gegeben.
6Y2SiO5(s) + 10Al2O3(s) + 3SiC → 4Y3Al5O12(s) + 3CO(g) + 9SiO(g) (4.8)
Ihr zufolge findet die Umwandlung unter Freisetzung der Gasspezies SiO und CO statt, die
mit einem Masseverlust verbunden sind. Dieser ist durch die Untersuchungen zum Masseän-
derungsverhalten (Abbildung 4.41 und Abbildung 4.40a) belegt, die einen Masseverlust ab
einer Temperatur von 1380 ◦C nachweisen. Oberhalb von 1530 ◦C treten bis auf die Bildung
der flüssigen Phase ab 1790 ◦C keine weiteren Phasen auf. Die Intensitäten der Reflexe des α-
Al2O3 nehmen jedoch deutlich ab, was auf einen schwindenden α- Al2O3- Gehalt hindeutet.
In der Literatur ([Ihl05c], [Gra97], [Bau03a], [Sch99], [Mul95], [Mis91]) wird für die Zerset-
zung des Al2O3 eine Reaktion gemäß Gleichungen 4.9 als wahrscheinlich angesehen, wobei
die Anteile der freigesetzten Metalle Aluminium und Silizium stark vom Kohlenstoffgehalt
der Sinteratmosphäre abhängen [Ihl05c].
4SiC(s) + 2Al2O3(s)→ SiO(g) + 4CO(g) +Al2O(g) + 2Al(l, g) + 3Si(g) (4.9)
Aufgrund dessen, dass die Untersuchungen im Dilatometer mit einem widerstandsbeheizten
Graphitofen, der nicht durch ein Schutzrohr von der Probenatmosphäre abgeschirmt war,
durchgeführt wurden, kann mit einer leicht kohlenstoffhaltigen Atmosphäre während der
Sinterung gerechnet werden. Der in Abbildung 4.40a zu erkennende Masseverlust auch ober-
halb von 1530 ◦C bestärkt die Annahme der Zersetzung des α- Al2O3 unter der Freisetzung
von gasförmigem Al2O gemäß Gleichung 4.9.
Der vorhergehende Masseverlust, der bei Temperaturen von 1380 ◦C beginnt (Abbildung
4.40a und 4.41), ist mit hoher Wahrscheinlichkeit der Freisetzung von SiO zuzuschreiben.
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Im hier untersuchten Fall, bei dem die Phase Y2SiO5 vorhanden ist, erfolgt die Freisetzung
entsprechend Gleichung 4.8. In der Literatur ([Cup07]) wird ohne das Vorhandensein des
Yttriumsilikates die Zersetzung des auf dem SiC vorhandenen SiO2 gemäß Gleichung 4.10
vorgeschlagen.
SiC(s) + 2SiO2(l)→ 3SiO(g) + CO(g) (4.10)
Die in Abbildung 4.41 gezeigten Ergebnisse der Massenspektrometrie sind kein eindeutiger
Nachweis für die Freisetzung von SiO, da die für SiO charakteristische Massezahl 44 auch für
CO2 gilt, ebenso wie Massezahl 28 bei CO und Si detektiert wird. Außerdem ist die Wahr-
scheinlichkeit, dass das gasförmige SiO, in der nur bis 150 ◦C beheizbaren SiO2- Kapillare
kondensiert, dort erstarrt und das Massenspektrometer nicht erreicht groß. Jedoch sprechen
die Ergebnisse in Kombination mit thermodynamischen Berechnungen der Dampfdrücke, die
den höchsten Partialdruck aller Gasspezies für SiO und CO ausweisen [Can06a], und massen-
spektrometrischen Untersuchungen der freiwerdenden Gasspezies mittels Blendenkopplung
[Sch99] für eine Zersetzung von SiO2 bzw. Umwandlung des Y2SiO5 unter Freisetzung von
SiO wie oben erwähnt.
Um diese Thematik noch eingehender zu untersuchen, wurde eine TG- Analyse an rei-
nem SiC- Pulver, der Additivmischung Al2O3, Y2O3, den SiC- Oxidkombinationen und der
LPSSiC- Mischung in Al2O3- Tiegeln bis 1530 ◦C durchgeführt. Die Analyse der LPSSiC-
Mischung erfolgte zusätzlich mit Al2O3- Deckel. Als Ergebnis zeigten nur die SiC- haltigen
Mischungen einen Masseverlust, die Additivmischung nicht. Damit stehen die Gasfreisetzun-
gen unterhalb 1530 ◦C eindeutig in Zusammenhang mit dem SiC. Durch eine EDX- Analyse
des Beschlags des Al2O3- Deckels konnte Silicium rund um die kreisförmige Öffnung im De-
ckel nachgewiesen werden, wodurch die Freisetzung einer Si- haltigen Gasspezies nachgewie-
sen ist. Ob diese Spezies gasförmiges Si oder SiO ist, konnte nicht geklärt werden. Aufgrund
dessen, dass der Beschlag im Augenschein glasig/ transparent erschien und nicht metallisch
glänzte, ist mit hoher Wahrscheinlichkeit davon auszugehen, dass es sich um SiO2 handelt.
Die Ergebnisse bestärken damit die Annahme einer Zersetzung des SiO2 bei Temperaturen
von 1380 ◦C. Damit steht das anfangs im SiC- Pulver vorhandene SiO2 im Temperatur-
bereich oberhalb von 1380 ◦C nur noch in geringen Mengen zur Verfügung, womit für die
Schmelztemperatur der Additivphasen im wesentlichen das quasibinäre System Al2O3, Y2O3
entscheidend ist.
Eine Erklärung für die in Abbildung 4.40e dargestellten, aber auch von [Can06a] und
[Gra97] beobachteten, Segregationen der Additivphasen nach deren Aufschmelzen im Bereich
mehrerer zehn Mikrometer, wurde in [Her10] gegeben. Die Segregationen bestehen aus großen
YAG- Kristallen, deren Ausdehnung von der Kristallisationskinetik bei der Abkühlung aus
der Schmelze bestimmt ist.
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Ein Vergleich der ermittelten Schwindungskurven mit der Literatur ist aufgrund der Sel-
tenheit von Veröffentlichungen dilatometrischer Untersuchungen im Temperaturbereich ober-
halb 1650 ◦C schwierig. Es existiert eine Veröffentlichung von Marchi et al. [Mar06], die den
Einfluss des SiO2- Gehalts auf die Schwindung von SiC mit den Additiven Al2O3, Y2O3 und
SiO2 im Dilatometer untersuchten. Durch die Zugabe von SiO2 wird die Schmelztemperatur
der Additive jedoch vom quasiternären System Al2O3, Y2O3, SiO2 bestimmt und liegt da-
mit wesentlich geringer als die der in dieser Arbeit untersuchten Additivzusammensetzung
Al2O3, Y2O3. Der Vergleich der Schwindungskurven zeigt dies deutlich. Das Schwindungs-
maximum der von Marchi et al. ermittelten Kurven liegt 85 K unter dem in dieser Arbeit
ermittelten.
Kinetische Modellierung
Die Modellierung der Schwindungskinetik war mit allen drei verwendeten Methoden mög-
lich. Ein Vergleich der errechneten Aktivierungsenergien und Präexponentialfaktoren (Tabel-
le 4.14) zeigt, dass die Werte in der gleichen Größenordnung liegen. Aus der Master Kurve
kann nur eine einzelne, scheinbare Aktivierungsenergie abgeleitet werden, deren Wert im
Mittel der mit dem Kinetik Field of Response bestimmten Werte und am unteren Ende
der mit der Thermokinetik bestimmten Werte liegt. Das KFR spannt dagegen einen breiten
Bereich an Aktivierungsenergien und Präexponentialfaktoren auf, die aus jeder einzelnen
Iso- Umsatz- Geraden abgeleitet werden. Der Verlauf der mittels KFR und Thermokinetik
bestimmten Werte deckt sich dabei nicht. Im Modell der Thermokinetik zeigt Reaktion 1
mit einer Aktivierungsenergie von 1070 kJ/mol zu Beginn der Schwindung die höchsten Um-
sätze (Abbildung 4.51), gefolgt von Reaktion 2 mit 1418 kJ/mol im mittleren Bereich des
Schwindungsverlaufs und Reaktion 3 mit 1668 kJ/mol im Endbereich der Schwindung. Dies
stimmt nicht mit der in Abbildung 4.48 dargestellten Entwicklung der Aktivierungsenergien
und Präexponentialfaktoren des KFR überein. Hier sind im Anfangsbereich der Schwindung
minimale Aktivierungsenergien im Bereich von 600 kJ/mol zu erkennen, gefolgt von einem
Maximum von 1660 kJ/mol für die mittleren Schwindungswerte und Aktivierungsenergien
zwischen 900 kJ/mol und 1000 kJ/mol im Endbereich der Schwindung. Für die Präexponen-
tialfaktoren gelten diese Aussagen analog.
Geringe Abweichungen zwischen experimentell und rechnerisch ermittelten Längenände-
rungskurven für die Aufheizung mit 10 K/min sind für die Modellierung mittels Master Kur-
ve über einen Längenänderungsbereich von −10 %(dL/L0)max bis −55 %(dL/L0)max erkennbar
(Abbildung 4.49), für die Modellierung mittels Thermokinetik lediglich von −15 %(dL/L0)max
bis −30 %(dL/L0)max (Abbildung 4.50). Daraus lässt sich schließen, dass die Modellierung der
Sinterschwindung von LPSSiC mittels Master Kurven- Ansatz, obwohl sie gelingt, im Ver-
gleich zur Thermokinetik ungenauer ist. Dies ist der Komplexität des Flüssigphasensinterns
von LPSSiC geschuldet, die durch die Möglichkeit der Thermokinetik, mehrstufige Prozes-
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se zu modellieren, besser abgebildet werden kann. Die „einfache“ Master Kurve, wie sie in
dieser Arbeit verwendet wurde, bietet aufgrund nur einer, für den dominierenden Prozess gel-
tenden Aktivierungsenergie weniger Freiheitsgrade zur Anpassung und damit eine geringere
Genauigkeit.
Die gute Beschreibung der experimentellen Längenänderungskurven durch das vergleichs-
weise einfache, dreistufige thermokinetische Modell (Abbildung 4.50) ist, isoliert betrachtet,
ein Hinweis für die Richtigkeit des Modells und damit implizit dafür, dass die Sinterung von
LPSSiC mit den Additiven Al2O3 und Y2O3 im ersten Drittel von Festphasenreaktionen be-
stimmt ist und in den letzten zwei Dritteln den Mechanismen des Flüssigphasensinterns folgt.
Wird jedoch die in Abbildung 4.51 gezeigte Vorhersage des Reaktandenverlaufes betrachtet,
so zeigen sich Schwächen des Modells. Die durch Reaktion 1 modellierten Festphasenreak-
tionen, die reell im wesentlichen Phasenbildungen und Phasenumwandlungen der oxydischen
Additive (vergl. Diskussion zum Schwindungsverhalten und Abbildung 4.40) sind, sind ober-
halb der Schmelztemperatur der Additive nicht abgeschlossen (die Konzentration von A
nimmt bis 1950 ◦C stetig ab). Für eine adäquatere Beschreibung der reell ablaufenden Pro-
zesse müsste die Konzentration von A hingegen mit dem Auftreten der flüssigen oxidischen
Phase, die die Phasenbildungen und Phasenumwandlungen abrupt beendet, auf Null abfallen.
Auch die Abweichungen des Verlaufs der mittels Thermokinetik bestimmten Aktivierungs-
energien und Präexponentialfaktoren von dem per KFR bestimmten Verlauf, der sehr direkt
an das experimentelle Verhalten gebunden ist, ist ein Hinweis auf die eingeschränkte Aussa-
gekraft des formalkinetischen Modells gegenüber dem reellen Ablauf. Nichtsdestotrotz eignet
sich das thermokinetische Modell für eine zuverlässige Vorhersage des Schwindungsverlaufs
beim flüssigphasensintern von LPSSiC. Bei der Interpretation der mithilfe des Modells getrof-
fenen Aussagen über die real ablaufenden Prozesse, ist jedoch eine differenzierte Betrachtung
geboten.
Alle drei Methoden ermöglichen die Vorhersage des Längennänderungsverhaltens von LPS-
SiC mit den Additiven Al2O3 und Y2O3 für beliebige Temperatur- Zeit - Profile unter den
in den Experimenten vorherrschenden Randbedingungen, wie Ausgangszusammensetzung,
-dichte, -korngrößenverteilung und Sinteratmosphäre. Die Modelle können zusätzlich für die
Berechnung von Temperatur- Zeit- Profilen, die ein Ratenkontrolliertes Sintern ermöglichen,
verwendet werden.
Veröffentlichungen zur Untersuchung der Schwindungskinetik im Temperaturbereich ober-
halb 1650 ◦C sind selten. Es existiert eine Veröffentlichung von Lihrmann et al. [Lih89], in der
unter anderem die Verdichtungskinetik von LPSSiC mit Al2O3 und Y2O3 untersucht wur-
de. Leider sind keine Längenänderungskurven gezeigt und für das ermittelte Kinetik Field of
Response wurden keine Aktivierungsenergien oder Präexponentialfaktoren bestimmt. Außer-
dem weisen die gezeigten Iso- Dichte- Geraden einen positiven Anstieg auf, woraus negative
Aktivierungsenergien folgen würden. Eine weitere Veröffentlichung existiert von Ray et al.
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[Ray08] für die Verdichtungskinetik von SiC mit Al und AlN. Die Sinterungen wurden je-
doch druckunterstützt in der Heißpresse ausgeführt. Die mittels Kinetik Field bestimmten
Aktivierungsenergien lagen für Al als Additiv zwischen 750 kJ/mol und 950 kJ/mol und für
AlN als Additiv zwischen 900 kJ/mol und 1200 kJ/mol. Es wurden zusätzlich aus einem an
druckunterstütztes Sintern angepassten combinded-stage sintering model Werte errechnet,
die für SiC plus Al bei 842±79 kJ/mol und für SiC plus AlN bei 1022±122 kJ/mol betru-
gen. Diese Werte liegen zwar im Bereich der in dieser Arbeit ermittelten Werte, ein Vergleich




Für die Temperung im Sinterofen standen vier unterschiedliche Ausgangsproben zur Verfü-
gung: Zwei mittels CIP und zwei mittels HP hergestellte Proben, jeweils mit Additivgehalten
von 6 Ma% und 12 Ma%. Die quaderförmigen Proben mit Abmessungen von ca. 20 mm x
20 mm x 8 mm für die HP- Proben und 20 mm x 20 mm x 15 mm für die CIP- Proben hat-
ten eine Ausgangsmasse von ca. 10 g respektive 16 g. Die Dichten und offenen Porositäten
im Ausgangszustand sind in Tabelle 4.15 aufgeführt. Die HP- Proben weisen eine Dichte
von annähernd 100%t.d. und keine offene Porosität auf, die CIP- Proben liegen bei Dichten
von ca. 56%t.d. und 43% offener Porosität. Damit ist das Ziel der Herstellung von zum
einen porösen Ausgangsmaterial und zum anderen dichten Ausgangsmaterial, um dadurch
die Bildung von Phasengradienten im Material von Verdichtungsprozessen unterscheiden zu
können, erreicht. Die in den Proben im Ausgangszustand identifizierten Phasen sind eben-
falls in Tabelle 4.15 zusammengefasst. Die CIP- Proben bestehen aus den entsprechenden
Pulverkomponenten SiC, Al2O3, Y2O3. Die Bildung der Gleichgewichtsphasen hat durch
Tab. 4.15.: Dichten, offene Porositäten und Phasenzusammensetzung der Proben zur Untersuchung
der Randschichtbildung im Ausgangszustand vor der Sinterung im Sinterofen, Gasdruck: 1 bar. Mes-
sunsicherheiten: Dichte 0.3%t.d., offene Porosität 1%.
Probe Vorverd. Dichte Offene Porosität Identifizierte Phasen
[%t.d.] [%] SiC Al2O3 Y2O3 YAG Si
R6 HP 99.7 0.0 x x - x -CIP 55.4 43.5 x x x - -
R12 HP 99.7 0.0 x x - x -CIP 56.6 42.6 x x x - -
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die fehlende Wärmebehandlung noch nicht stattgefunden. In den HP- Proben konnten im
Ausgangszustand die Gleichgewichtsphasen SiC, Al2O3 und YAG nachgewiesen werden.
Abbildung 4.52 zeigt exemplarisch lichtmikroskopische Aufnahmen der beiden Proben mit
6 Ma% Additivgehalt im Ausgangszustand. Der Unterschied in den Dichten und offenen
Porositäten zwischen HP- und CIP- Proben im Ausgangszustand wird darin deutlich. Die
regelmäßigen Einkerbungen/Dellen bei R6CIP stammen von der Präparation der Schliffe, die
durch die geringe mechanische Festigkeit des CIP- Materials bedingt sind. Es ist zu erkennen,
dass vor der Temperung im Sinterofen keine Segregationen oder Vorzugsrichtungen durch
das heiß- oder kaltisostatische Pressen im Material vorhanden sind.
Masseänderung und Dichten
In Tabelle 4.16 sind die durch die Wärmebehandlung im Sinterofen verursachten Masseände-
rungen der Proben zur Untersuchung der Randschichtbildung zusammengefasst. Die Werte
liegen zwischen minimal 2.54 %m0, für die Sinterung von R6 bei 1850 ◦C mit einer Haltezeit
von 30 Minuten und maximal 14.08 %m0, für R12 bei 1925 ◦C für 240 Minuten. Allgemein
ist zu beobachten, dass Proben mit hohem Additivgehalt (R12) bei gleicher Sinteratmo-
sphäre, Maximaltemperatur und Haltezeit einen höheren Masseverlust zeigen als Proben
mit niedrigem Additivgehalt (R6). Analoges gilt für die Vorverdichtung. Die CIP- Proben
verlieren während der Sinterung mehr Masse als die HP- Proben. Beide Effekte lassen sich
durch die Menge der für die Zersetzungsreaktionen 4.9 zur Verfügung stehenden Additive
erklären. Im Falle der CIP- Proben ist durch die hohe offene Porosität im Vergleich zu den
HP- Proben ein größerer Additivphasenanteil in Kontakt mit der Atmosphäre, woraus eine
höhere Zersetzungsaktivität resultiert. Selbiges gilt für die Proben mit hohem Additivgehalt
(R12). Nur steht bei diesen aufgrund des verglichen mit R6 höheren Additivgehaltes mehr
Additivmenge in Kontakt zur Sinteratmosphäre.
Bei gleicher Temperatur und Atmosphäre nimmt der Masseverlust mit steigender Haltezeit
zu. Dies ist offensichtlich durch die erhöhte Dauer, der die Proben Temperaturen oberhalb
der Schmelztemperatur der Additive ausgesetzt sind, bedingt. Auch der Einfluss der Tem-
peratur auf den Masseverlust ist trivial. Bei gleicher Atmosphäre und Haltezeit zeigen die
100
4.5. Randschichtbildung
Tab. 4.16.: Masseänderung der Proben zur Untersuchung der Randschichtbildung in %m0 nach der
Temperung im Sinterofen mit den unterschiedlichen Versuchsparametern, Gasdruck: 1 bar. Vorbe-




30 min 240 min 240 min
1850◦C HP CIP HP CIP HP CIPR6 -2.54 -3.90 R6 -5.02 -5.56 R6 -4.82 -5.11
R12 -3.58 -5.44 R12 -8.45 -9.29 R12 -7.34 -8.36
1925◦C HP CIP HP CIP HP CIPR6 -3.48 -4.54 R6 -5.96 -6.69 R6 -6.10 -6.53
R12 -5.70 -6.99 R12 -13.26 -14.08 R12 -10.51 -11.56
bei höherer Maximaltemperatur gesinterten Proben größere Masseverluste, was durch die
bei höheren Temperaturen schneller ablaufenden Zersetzungsreaktionen bedingt ist. Die bei
gleicher Maximaltemperatur und Haltezeit gesinterten Proben verlieren in Argon- Atmo-
sphäre mehr Masse als in einem Gemisch aus Ar und CO. Der Effekt ist für die Proben
hohen Additivgehaltes ausgeprägter und lässt sich durch die stabilisierende Wirkung des
CO- Partialdruckes auf die Zersetzungsreaktionen, wie in [Ihl05c] beschrieben, erklären.
Die Dichten von R6 und R12 nach der Temperung im Sinterofen sind in Tabelle 4.17
zusammengestellt, die offenen Porositäten lagen bei allen Proben unterhalb der Messunsi-
cherheit von 1%. Die geringste Dichte wurde mit 92.9 %t.d. für die Sinterung von R6 in Ar-
Atmosphäre bei einer Temperatur von 1850 ◦C und einer Haltezeit von 30 Minuten erreicht.
Ein Großteil der HP- Proben konnte seine Ausgangsdichte von annähernd 100 %t.d. erhalten.
Eine Ausnahme bilden die bei 1925 ◦C für 240 Minuten gesinterten Proben, bei denen die
durch die lange Haltezeit und hohe Maximaltemperatur bedingten starken Zersetzungen im
Oberflächenbereich der Proben verbunden mit „Pitting“- Bildung (Lochfraß) (vergl. Masse-
verlust Tabelle 4.16 und Abbildungen 4.53i und 4.54i ) die Rohdichte verringern. Die CIP-
Proben konnten bei einer Maximaltemperatur von 1850 ◦C auf Werte zwischen 99 %t.d. und
100 %t.d. verdichtet werden. Ausnahme bilden hier die Proben mit der kurzen Haltezeit von
30 Minuten. In Argon- Atmosphäre mit einer Haltezeit von 30 Minuten werden Werte von
unter 98 %t.d. erreicht, die dafür sprechen, dass die Verdichtung aufgrund der geringen Sin-
terdauer noch nicht abgeschlossen ist. Dass die Proben bei einer Haltezeit von 240 Minuten
nur Werte um 99 %t.d. aufweisen, ist der Zersetzung der Additive geschuldet. Nimmt der An-
teil an Al2O3 und Y2O3, die mit Dichten von 4.0 g/cm3 bzw. 5.01 g/cm3 stärker als SiC mit
3.21 g/cm3 in die theoretische Dichte eingehen, proportional gleich oder stärker ab als der
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Tab. 4.17.: Dichten der Proben zur Untersuchung der Randschichtbildung in %t.d. nach der Tempe-
rung im Sinterofen mit den unterschiedlichen Versuchsparametern. Vorbehandlung: HP - heißgepresst,
CIP - kaltisostatisch gepresst. Theoretische Dichte: R6 3.23 g/cm3, R12 3.25 g/cm3; Ausgangsdichte:




30 min 240 min 240 min
1850◦C HP CIP HP CIP HP CIPR6 100.0 92.9 R6 99.7 99.1 R6 100.0 98.8
R12 100.3 97.2 R12 99.7 99.4 R12 100.0 99.7
1925◦C HP CIP HP CIP HP CIPR6 99.7 97.2 R6 98.8 99.1 R6 98.5 99.1
R12 100.3 99.7 R12 99.1 99.1 R12 98.5 98.8
von SiC, so sinkt die Dichte des Materials auch bei vollständiger Verdichtung. Dass eine Ver-
dichtung bis annähernd 100 %t.d. bei Sintertemperaturen von 1850 ◦C möglich ist, zeigt die
in Ar-CO- Atmosphäre für 240 Minuten gesinterte Probe R12CIP . Die Menge an zersetzten
Additiven wird in Ar-CO- Atmosphäre durch den stabilisierend wirkenden CO- Partialdruck
verringert. Für R6CIP bei gleicher Wärmebehandlung ist die Menge an vorhanden Additiven
vermutlich zu gering, um eine vollständige Verdichtung zu ermöglichen.
Bei einer Maximaltemperatur von 1925 ◦C erreichte von den CIP- Proben nur die ad-
ditivreiche (R12), mit 30 Minuten Haltezeit unter Argon- Atmosphäre gesinterte Probe
100 %t.d.. Die unter den selben Bedingungen behandelte additivarme Probe (R6) hatte le-
diglich eine Dichte von 97.2 %t.d., was ähnlich wie im Fall der Sinterung bei 1850 ◦C darauf
zurückzuführen ist, dass zu wenig Zeit und Additivmenge für die Verdichtung zur Verfü-
gung stand. Die übrigen bei 1925 ◦C gesinterten CIP- Proben besaßen eine Dichte von um
99.1 %t.d.. Wie schon oben beschrieben, sind diese Werte auf die Zersetzung der Additive
zurückzuführen.
Phasenzusammensetzung der Proben
Im Volumen der Proben zur Untersuchung der Randschichtbildung konnten mittels qua-
litativer XRD- Analyse in allen Proben die Gleichgewichtsphasen α- SiC, α- Al2O3 und
der Yttrium- Aluminium- Granat (YAG) nachgewiesen werden. Der überwiegende Teil der
Proben enthielt zusätzlich Silicium Ausscheidungen, die auch in lichtmikroskopischen Auf-
nahmen aus dem Volumen als weiß/metallisch glänzende Phase sichtbar waren und ähnlich
wie in [Her01] für Si3N4- Keramiken diskutiert durch die Zersetzung von SiO in Si und SiO2
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Tab. 4.18.: Im Volumen der Proben zur Untersuchung der Randschichtbildung per qualitativer
XRD- Analyse identifizierte Phasen nach der Temperung im Sinterofen, Gasdruck: 1 bar. Temp.-
Temperatur, Atmo.-Atmosphäre, HZ-Haltezeit, Vorv.-Vorverdichtung. Modifikationen: SiC 4H und
6H, α- Al2O3, kubisches Si. x- Phase vorhanden.
Temp. Atmo. HZ Probe Vorv. Identifizierte Phasen




R6 HP x x x xCIP x x x x
R12 HP x x x xCIP x x x x
240
R6 HP x x x xCIP x x x x
R12 HP x x x xCIP x x x x
Ar-CO 240
R6 HP x x x xCIP x x x -




R6 HP x x x -CIP x x x x
R12 HP x x x -CIP x x x x
240
R6 HP x x x xCIP x x x x
R12 HP x x x xCIP x x x x
Ar-CO 240
R6 HP x x x xCIP x x x x
R12 HP x x x xCIP x x x x
während der Abkühlung entstehen. Eine andere Erklärung der beobachteten Si- Ausschei-
dungen kann in den Zersetzungsreaktionen nach Gleichung 4.9 liegen, derzufolge Si gebildet
wird. Die im Volumen der Proben identifizierten Phasen sind in Tabelle 4.18 zusammenge-
stellt.
Die im oberflächennahen Bereich der Proben identifizierten Phasen sind in Tabelle 4.19
zusammengestellt. Nach der Sinterung bei einer Temperatur von 1850 ◦C sind maximal die
Gleichgewichtsphasen SiC, α-Al2O3 und YAG nachzuweisen, wobei in den unter Argon- At-
mosphäre für 240 Minuten gesinterten Proben kein Korund, dafür jedoch bis auf die Probe
R6HP YAG, detektiert werden konnte. Bei den mit einer Haltezeit von 30 Minuten behan-
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Tab. 4.19.: Auf der Oberfläche der Proben zur Untersuchung der Randschichtbildung per qualitativer
XRD- Analyse identifizierte Phasen nach der Temperung im Sinterofen und identifizierte Randsich-
ten, Gasdruck: 1 bar. Temp.-Temperatur, Atmo.-Atmosphäre, HZ-Haltezeit, Vorv.-Vorverdichtung.
Modifikationen: SiC 4H und 6H, α- Al2O3, kubisches Si. x- Phase vorhanden, () - schwach ausgeprägt.
Randschicht Typ: A - Al2O3, B - YAG, C - Lochfraß, () - schwach ausgeprägt, n.b. - nicht bestimmt.
Temp. Atmo. HZ Probe Vorv. Identifizierte Phasen Typ
[◦C] [min] SiC Al2O3 YAG





R6 HP x x - - - - - A, -CIP x x - - - - - n.b., -
R12 HP x x x - - - x n.b., -CIP x x x - - - x n.b., -
240
R6 HP x - - - - - - B, (C)CIP x - x - - - - B, (C)
R12 HP x - x - - - - B, (C)CIP x - x - - - - n.b., (C)
Ar-CO 240
R6 HP x x x - - - - n.b., (C)CIP x x x - - - - n.b., (C)




R6 HP x x x - - - - A, (C)CIP x x - - - - - n.b., (C)
R12 HP x x x - x - - n.b., -CIP x x x - - - x n.b., -
240
R6 HP x - x - - (x) x n.b., CCIP x - - x x (x) - n.b., C
R12 HP x - x - - (x) x n.b., CCIP x x x - x - x n.b., C
Ar-CO 240
R6 HP x - (x) - - - - n.b., (C)CIP x - (x) - - - - n.b., -
R12 HP x - x - - - - n.b., -CIP x - x - - - - n.b., -
delten Proben fehlen lediglich bei den Zusammensetzungen mit niedrigem Additivgehalt die
Reflexe des YAG.
In den bei 1925 ◦C gesinterten Proben finden sich im oberflächennahen Bereich einiger
Proben neben den Gleichgewichtsphasen auch Si, Al4SiC4, YAP, YAM sowie schwach ausge-
prägt YAl2Si2. Während in den für 30 Minuten unter Argon- Atmosphäre getemperten Pro-
ben mit Ausnahme von R6CIP , in der der YAG fehlt und R12HP in der zusätzlich Al4SiC4
detektiert wird, noch überwiegend die Gleichgewichtsphasen SiC, Korund und YAG auftre-
ten, weichen die ebenfalls unter Argon, jedoch für 240 Minuten getemperten Proben stark
von der Gleichgewichtszusammensetzung ab. Hier lassen sich in den HP- Proben YAG, SiC
und schwach YAl2Si2 nachweisen, in der CIP- Probe mit 6 Ma% Additivgehalt finden sich
Reflexe von SiC, YAM, YAP, Al4SiC4 und schwach YAl2Si2 und in der CIP- Probe hohen
Additivgehaltes α- SiC, α- Al2O3, YAG und Al4SiC4. Unter Ar-CO- Atmosphäre sind nach
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240 Minuten bei 1925 ◦C in allen Proben α- SiC und YAG vorhanden, wobei dessen Reflexe
bei den niedrigen Additivgehalten schwach ausgeprägt sind.
Lichtmikroskopie und Gefügeanalyse im FESEM
Abbildungen 4.53 und 4.54 zeigen das Gefüge der Proben nach der Temperung im Sinterofen
in lichtmikroskopischen Aufnahmen getrennt nach Additivgehalten. Es ist ein Bereich vom
Rand der Proben bis in eine Tiefe von 1.5 mm im Auflicht bei 2.5- facher Vergrößerung
dargestellt, wobei der Übergang vom Rand der Probe zum Einbettmittel am oberen Bildrand
liegt.
Die HP- Proben mit 6 Ma% Additiven zeigen aufgrund der Vorverdichtung ein dichtes
Gefüge, das nach einer Haltezeit von 30 Minuten von rissförmigen grauen Bereichen (Abbil-
dungen 4.53), die per EDX Analyse als Al- und O- haltig und damit als Al2O3 identifiziert
werden konnten, durchzogen ist. Bei längeren Haltezeiten nimmt die Menge dieser grauen
Gebiete im randnahen Bereich ab, dagegen tritt eine Vergröberung der Oberfläche unter
teilweise starker Lochbildung, wie im Extremfall in den bei 1925 ◦C in Argon- Atmosphäre
für 240 Minuten gesinterten Probe (Abbildung 4.53i) auf.
Im Vergleich zu den HP- Proben ist in den CIP- Proben R6 nach 30 minütiger Sinterung
in Argon- Atmosphäre noch deutlich Porosität zu erkennen (Abbildungen 4.53b und h). Die
Haltezeit war nicht ausreichend um die Proben dicht zu sintern (vergl. Tabelle 4.17). Gleiches
gilt für Probe R12CIP , die bei 1850 ◦C für 30 Minuten in Argon getempert wurde (Abbildung
4.54b). Im Gefüge dieser Proben sind hellgraue Gebiete von bis zu 300 µm Ausdehnung
zu erkennen (deutlich in Abbildung 4.53b), innerhalb deren bei höheren Vergrößerungen
Poren sichtbar sind. Bei längeren Haltezeiten liegt auch in den CIP- Proben ein dichtes
Gefüge mit geringer Porosität (schwarze Punkte) vor und die Oberfläche vergröbert sich unter
Lochbildung wie schon bei den HP- Proben (Abbildungen 4.53d, f und j). Als Ausnahme ist
in den bei einer Maximaltemperatur von 1925 ◦C in Ar-CO- Atmosphäre für 240 Minuten
gesinterten Proben keine Vergröberung der Oberfläche mit Lochbildung zu beobachten.
Bei den Proben mit 12 Ma% Additiven (R12) ergeben sich im Lichtmikroskop ähnliche Ge-
füge wie für die Proben mit 6 Ma% Additiven. Die für 30 Minuten gesinterten Proben, die ein
dichtes Gefüge zeigen sind von rissförmigen, dunkelgrauen Bereichen aus Al2O3 durchzogen
(Abbildungen 4.54g und h), die porösen Proben zeigen die hellgrauen Gebiete vergleichbar
Abbildung 4.54b. Bei längeren Haltezeiten vergröbert sich die Oberfläche unter Lochbildung.
Am extremsten ist dieser Effekt im Falle der bei 1925 ◦C für 240 in Argon- Atmosphäre ge-
sinterten Proben ausgeprägt (Abbildungen 4.54i und j). Im Vergleich der Additivgehalte ist
die Art der Vergröberung bei den Proben niedrigen Additivgehaltes feiner; die gebildeten
Löcher sind kleiner, als bei den Proben hohen Additivgehaltes.
Bei genauerer Betrachtung der Randschichten im FESEM werden im wesentlichen drei
grundsätzliche Arten deutlich, aus deren Kombination sich auftretende Mischformen erklä-
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Abb. 4.53.: Lichtmikroskopische Aufnahme der Randschicht der Proben zur Untersuchung der Rand-




Abb. 4.54.: Lichtmikroskopische Aufnahme der Randschicht der Proben zur Untersuchung der Rand-
schichtbildung mit einem Additivgehalt von 12 Ma% nach der Temperung im Sinterofen. Auflicht bei
2.5 facher Vergrößerung.
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Abb. 4.55.: Gefüge und
EDX- Analyse der Probe
R6HP nach der Temperung
im Sinterofen bei 1850 ◦C
für 30 Minuten unter Argon
Atmosphäre. FESEM- Auf-
nahme im SE- Modus.
ren lassen. Zum einen ist in der Probe R6HP , die bei 1850 ◦C für 30 Minuten unter Argon-
Atmosphäre gesintert wurde, eine Randschicht aus einer im SE- Modus dunkelgrau erschei-
nenden Phase, die einer EDX- Analyse zufolge Al und O enthält und demnach zusammen
mit den XRD- Ergebnissen als α-Al2O3 identifiziert werden kann, zu beobachten (Abbil-
dung 4.55, Randschichttyp A). Zum anderen existiert eine Randschicht wie sie in der Probe
R12HP nach 240 minütiger Sinterung bei 1850 ◦C in Argon auftritt. Sie zeichnet sich im SE-
Modus weiß ab und besteht entsprechend der kombinierten Ergebnisse der XRD- und EDX-
Analyse aus YAG (Abbildung 4.56, Randschichttyp B). Beide aus Gleichgewichtsphasen der
Additive zusammengesetzten Schichten haben eine Dicke von rund 15 µm. Der dritte grund-
sätzliche Typ Randschicht ergibt sich aus der Vergröberung der Oberfläche durch Lochbil-
dung und besteht aus einem an Additiven verarmten SiC- Skelett. Durch diesen „Lochfraß“
Abb. 4.56.: Gefüge und
EDX- Analyse der Pro-
be R12HP nach der Tem-
perung im Sinterofen bei
1850 ◦C für 240 Minuten
unter Argon Atmosphäre.




(engl. Pitting), der sich immer durch offene Porosität auszeichnet, konnten Randschichten
mit einer Dicke von bis zu 500 µm beobachtet werden (Abbildungen 4.53i, j und 4.54i, j,
Randschichttyp C). Aufgrund ihrer Anzahl wurden nicht für alle Proben FESEM- Aufnah-
men angefertigt. Eine Analyse der Randschichten bezüglich der Randsichttypen A und B,
die rein anhand der lichtmikroskopischen Aufnahmen nicht möglich ist, war daher nur für
ausgewählte Proben möglich. Der Randschichttyp C (Lochfraß) kann dagegen anhand der
lichtmikroskopischen Aufnahmen (Abbildung 4.53 und Abbildung 4.54) identifiziert werden.
Die unter den entsprechenden Bedingungen identifizierten Randschichten sind in Tabelle
4.19 zusammengestellt.
In den übrigen Proben treten diese Randschichttypen entweder in reiner Form oder als
Kombination auf. Die Probe R6HP bei 1850 ◦C für 240 Minuten in Argon gesintert, zeigt
beispielsweise im Inneren der Löcher Spuren der YAG- Phase. R6HP , für 30 Minuten bei
1925 ◦C in Argon gesintert, weist Lücken in der unter gleichen Bedingungen bei 1850 ◦C
beobachteten Al2O3- Randschicht auf. Das gemeinsame Vorhandensein von Al2O3 und YAG
in der Randschicht konnte in keiner der untersuchten Proben beobachtet werden.
4.5.2. Diskussion
Bei der Diskussion der Randschichtbildung müssen die Wechselwirkungen mit der Gasatmo-
sphäre bzw. Zersetzungsreaktionen, die Verdichtungsprozesse und die sich aus der Thermo-
dynamik ergebenden Phasen berücksichtigt werden.
Für die Zersetzung der Additive ist der freie Kontakt zur Sinteratmosphäre entscheidend.
Die hohe offene Porosität in den CIP- Proben im Ausgangszustand ermöglicht zu Beginn
der Sinterung eine Zersetzung der Additive auch innerhalb der Probe. Bei den HP- Proben
ist aufgrund der nicht vorhandenen offenen Porosität (Tabelle 4.15) eine Zersetzung nur im
oberflächennahen Bereich möglich. Dieser Fakt äußert sich in der oben angesprochenen Bil-
dung von Poren innerhalb der hellgrauen Additivphasengebiete (bspw. Abbildung 4.54b),
aber auch in den Masseverlusten, die bei unter gleichen Bedingungen gesinterten Proben für
die HP- Proben immer geringere Werte aufweisen als die der CIP- Proben. Als Zersetzungs-
reaktion im hier maßgeblichen Temperaturbereich oberhalb 1680 ◦C kommt entsprechend
[Ihl05c] die Reaktion 4.9 in Frage. Dass der Unterschied im Masseverlust zwischen HP- und
CIP- Proben verhältnismäßig gering ausfällt, lässt sich dadurch erklären, dass der wesent-
liche Teil der Zersetzungsreaktionen bei hohen Temperaturen abläuft, bei denen die CIP-
Proben bereits verdichtet sind. Im Bereich niedriger Temperaturen sind nach thermodynami-
schen Rechnungen [Can06a] die Partialdrücke der entsprechenden Gasspezies (bspw. Al2O)
wesentlich geringer, als bei hohen Temperaturen.
Das Auftreten der flüssigen metallischen Phasen und die Zersetzungsreaktionen können
durch die Verwendung eines entsprechenden CO- Partialdrucks minimiert werden ([Ihl05a]
und [Ihl05c]). Dieser die Zersetzungsreaktionen verringernde Einfluss eines CO- Partialdrucks
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Abb. 4.57.: Schematische Darstel-
lung der für die Randschichtbildung
maßgeblichen Zersetzungs- und Diffu-
sionsvorgänge.
wird im Vergleich der sich an der Oberfläche gebildeten Phasen der unter Argon- und Ar-CO-
Atmosphäre gesinterten Proben deutlich. In den bei 1850 ◦C behandelten Proben sind an
der Probenoberfläche selbst nach 240 Minuten unter Ar-CO- Atmosphäre noch die Gleichge-
wichtsphasen nachzuweisen. In den unter Argon gesinterten Proben fehlt α-Al2O3 dagegen
komplett. Bei Proben , die bei 1925 ◦C in Argon für 240 Minuten gesintert wurden, treten
in einigen Proben an der Oberfläche Al4SiC4, Si und SiO2 auf, was den thermodynamischen
Berechnungen in [Ihl05c] entspricht. Unter Argon bleiben in allen Proben zumindest SiC und
YAG stabil, die dritte Gleichgewichtsphase Al2O3 ist jedoch nicht mehr nachzuweisen.
Um die Bildung der drei grundlegenden Randschichttypen zu erklären, ist das Verhält-
nis zwischen der Menge an im oberflächennahen Bereichen durch die Zersetzungsreaktionen
verloren gegangenem Al bzw. Al2O3 und dem in diese Gebiete diffundierten Al3+ entschei-
dend. In oberflächennahen Gebieten tritt ein Verlust von Al bzw. Al2O3 unter Freisetzung
von Al2O, SiO2 und CO auf. Dadurch entsteht ein Konzentrationsgradient zwischen Al3+-
armen, oberflächennahen Gebieten und Al3+- reichem Volumen, der durch die schnelle Dif-
fusion von Al3+ in der flüssigen Phase ausgeglichen werden kann (Abbildung 4.57). Der Dif-
fusionskoeffizient von Al3+ in der flüssigen Phase bei einer Temperatur von 1850 ◦C konnte
in Abschnitt 4.3.2 abgeschätzt werden. Er ist höher als der von Y3+, woraus sich für Al3+
eine Diffusionslänge größer 14.1 µm für eine Sekunde ergibt.
Die die Phasenausbildung betreffenden Aspekte können im Folgenden dank des in Ab-
schnitt 4.1 gezeigten Ergebnisses, dass sich SiC und die oxidischen Additive im Gleichgewicht
befinden, im wesentlichen anhand des Phasendiagramms des quasibinären Additivsystems
Al2O3, Y2O3 diskutiert werden (Abbildung 2.4). Die drei grundlegenden Randschichttypen
ergeben sich aufgrund dreier unterschiedlicher Ausprägungen des Al bzw. Al2O3 Ausgleichs:
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Die Menge an sich zersetzendem Al2O3 ist geringer, gleich oder gering größer der Menge an
in den Randbereich diffundierendem Al3+. Dadurch kann die Zusammensetzung der
Additive in Oberflächennähe ähnlich der Ausgangszusammensetzung, die mit 1 mol
Y2O3 zu 9 mol Al2O3 im Primärkristallisationsbereich des Al2O3 liegt, gehalten wer-
den. An der während des Abkühlens zuerst kalt werdenden Oberfläche kristallisiert
damit bevorzugt Al2O3 (Randschichttyp A), bevor mit Erreichen der eutektischen
Zusammensetzung YAG gemeinsam mit dem restlichen Al2O3 erstarrt.
Die Menge an sich zersetzendem Al2O3 ist größer der Menge an in den Randbereich diffun-
dierendem Al3+. Der Verlust an Al2O3 in randnahen Gebieten ist so groß, dass sich
die Additivzusammensetzung dort in Richtung höherer Y2O3- Gehalte über die eu-
tektische Zusammensetzung hinweg in den Bereich der Primärkristallisation des YAG
verschiebt. Beim Abkühlen kristallisiert so an der Oberfläche zuerst YAG und es bildet
sich die in Abbildung 4.56 dargestellte YAG- Randschicht (Randschichttyp B).
Die Menge an sich zersetzendem Al2O3 ist deutlich größer als die Menge an in den Rand-
bereich diffundierendem Al3+ wodurch die Al- haltigen Bereiche in Oberflächennähe
zersetzt werden, ohne dass eine entsprechende Menge an Al3+ nachdiffundieren kann.
Anstelle der vormals Al- haltigen Gebiete bleiben durch die intensiven Zersetzungsre-
aktionen Löcher zurück. Diese Löcher ermöglichen der Sinteratmosphäre den weiteren
Zugang zur freigewordenen Probenoberfläche und damit eine weitere Zersetzung. Auf
diese Weise wachsen die Löcher durch die Zersetzungsreaktionen in das Probenvo-
lumen hinein (Randschichttyp C). Die Zersetzungsrate von Al2O3 in Bereichen mit
Kontakt zur Sinteratmosphäre muss dazu wesentlich höher sein, als die durch Diffusi-
on nachgelieferte Menge an Al3+. In diesen Extremfällen kann eine Verschiebung der
Additivzusammensetzung an der Oberfläche bis in das Stabilitätsgebiet der YAP- und
YAM- Phase hinein oder die Bildung von Al4SiC4 und YAl2Si2 beobachtet werden
(Tabelle 4.19).
Bildet sich bei der Abkühlung eine dichte Randschicht aus, so separiert diese das SiC von
der Sinteratmosphäre. Damit werden die Zersetzungsreaktionen gestoppt. Ein Austausch von
Gasen ist nur noch über die Diffusion durch die dichte Randschicht möglich.
Die Bildung von YAl2Si2 wird auch von Ihle [Ihl05c] bei Sinterung in Argon bei 1925 ◦C
beobachtet. Er erklärt deren Auftreten als Ausscheidung aus der durch seine thermodyna-
mischen Rechnungen belegten metallischen Schmelze. Die Bildung von Al4SiC4 ist in ther-
modynamischen Rechnungen von Pan et al. [Pan10b] im Al2O3- armen Bereich des Systems
SiC, Al2O3,Y2O3 gezeigt.
Die rissartigen Segregationen im randnahen Bereich waren in CIP- und HP- Proben zu
beobachten. Ein Vergleich mit lichtmikroskopischen Aufnahmen der Proben im Ausgangs-
zustand (Abbildung 4.52) zeigt, dass die Segregationen durch die Behandlung im Sinterofen
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hervorgerufen werden. Dies deckt sich mit den Ergebnissen von Can et al. [Can06a], die
ähnliche Segregationen einer Y, Al, O- haltigen Phase nur in gasdruckgesinterten Proben
ausmachen konnte. Can sieht die Ursache für die Segregationen in einer schlechten Benetz-
barkeit der Additivphase YAM, die in ihren Untersuchungen zwingend mit dem Auftreten der
Segregationen verbunden ist ([Can06b], S. 135-140). Die in dieser Arbeit beobachteten Segre-
gationen entsprechen in ihrer Zusammensetzung der unter den entsprechenden Bedingungen
ausgebildeten Randschicht, also entweder Al2O3 für weniger intensive Wärmebehandlun-
gen oder YAG für intensivere Wärmebehandlungen. Damit ist die Erklärung von Can nicht
auf die in dieser Arbeit beobachteten Segregationen von YAG oder Al2O3 anwendbar. Die
Möglichkeit, dass eingefrorene Spannungen aus der Vorbehandlung in der Heißpresse für die
Segregationen ursächlich sind, wird aufgrund dessen, dass die Segregationen nicht notwendi-
gerweise parallel zur Heißpressrichtung verlaufen und auch in den per CIP vorbehandelten
Proben vorhanden sind, ausgeschlossen. Um die Ursache für die Segregationen zu finden,
sind fortführende Untersuchungen nötig.
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Ziel der vorliegenden Dissertation war die Beschreibung und Modellierung der Sinterschwin-
dung, der Mikrostrukturausbildung und der Randzonenbildung während der Sinterung von
LPSSiC. Dazu wurden die diesen Phänomenen zugrundeliegenden chemisch/physikalischen
Vorgänge anhand der Schwerpunktthemen Phasenbildung, Schwindungskinetik und Diffusi-
on der Additive studiert.
Im Bereich Phasenbildung wurde die Bildung von Gleichgewichtsphasen innerhalb der
bei der Sinterung von LPSSiC relevanten thermodynamischen Systeme SiC, Al2O3, Y2O3
und AlN, Al2O3, Y2O3 detailliert experimentell untersucht. Für das quasiternäre System
SiC, Al2O3, Y2O3 wurden an 8 unterschiedlichen Zusammensetzungen mittels TG/DTA im
Höchsttemperaturbereich Schmelztemperaturen bestimmt. Die ermittelten Werte lagen zwi-
schen 1817 ◦C und 1972 ◦C und zeigen im Vergleich zu den entsprechenden im rein oxidischen
System Al2O3, Y2O3 gemessenen Werten eine Tendenz zur Schmelzpunkterniedrigung. Da-
mit konnte die Annahme einer geringen Löslichkeit des SiC in der oxidischen Schmelze von
Hoffmann et al. [Hof97] (< 10 Ma%) bestätigt werden. XRD- Analysen kombiniert mit Ge-
fügeaufnahmen und EDX- Analysen zeigten die Bildung der aus dem quasibinären System
Al2O3, Y2O3 zu erwartenden Phasen, woraus sich schließen lässt, dass sich SiC mit den oxidi-
schen Additiven im Gleichgewicht befindet. Die systematische Bestimmung der Phasen- und
insbesondere Schmelzphasenbildung im System wurde erstmalig in der vorliegenden Arbeit
durchgeführt und diente als Basis für die Optimierung der thermodynamischen Beschreibung
des Liquidus unter der Leitung von Professor H.J. Seifert und Frau Doktor O. Fabrichnaya
(DFG Projekt Nummern He 2457/14-1,-2 und SE 647/10-1,-2).
Im System AlN, Al2O3, Y2O3 wurden 17 unterschiedliche Zusammensetzungen unter-
sucht. Die ermittelten Phasengebiete stimmen im wesentlichen mit den von Medraj [Med01]
bestimmten überein, lediglich die Ausdehnung des γ- Spinell Gebietes ist in den Arbeiten
von Medraj geringer. Die Ausdehnung des Zweiphasengebietes YAG-γ-Spinell ist konsistent
mit den Berechnungen von Barry et al. [Bar92] für das quasibinäre System AlN, Al2O3. Aus
Gefügeaufnahmen nach dem Aufschmelzen konnten Hinweise auf die Primärkristallisation
einzelner Phasen gewonnen werden. Die von Medraj angegebenen Schmelztemperaturen, die
aufgrund dessen, dass er zur Bestimmung Neutronenbeugungsspektren verwendete, die bei
isothermen Haltezeiten im Temperaturabstand von 50 K aufgenommen wurden, nur als Ab-
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schätzungen betrachtet werden können, konnten in der vorliegenden Arbeit mittels TG/DTA
erstmals exakt bestimmt werden und bestätigen die Schätzungen von Medraj [Med01].
Im Abschnitt Mobilität der Additive wurde anhand von Diffusionspaaren der Diffusionsko-
effizient der Additivspezies Y3+ in der aus Al2O3 und Y2O3 gebildeten oxidischen Schmelze,
die bei Temperaturen oberhalb 1825 ◦C vorliegt, bestimmt und der von und Al3+ abge-
schätzt. Für Y3+ ergaben sich Werte im Bereich 2 · 10−6 cm2/s. Die Werte für Al3+ liegen
über denen von Y3+. Diese Ergebnisse liefern in Kombination mit den Ergebnissen aus dem
Bereich Phasenbildung eine Erklärung für die unterschiedlich ausgebildeten Randschichten.
Zusätzlich wurde die Diffusion von Stickstoff in bereits gesintertes LPSSiC untersucht, wobei
insbesondere der Einfluss des Stickstoffpartialdrucks und der Haltezeit ermittelt wurde. Bei
niedrigen Partialdrücken konnte die Bildung einer Randschicht aus AlN beobachtet werden,
bei hohen Partialdrücken bildete sich eine Randschicht aus SiAlON- Polytypen. Die Halte-
zeit hatte nur geringen Einfluss auf die Randschichtdicke, da die gebildeten Randschichten
passivierend wirken. Lediglich bei hohem Stickstoffpartialdruck und langen Haltezeiten war
die Bildung einer Doppelsicht aus AlN und SiAlON- Polytypen zu beobachten. Eine Erklä-
rung für die Ausbildung der AlN und SiAlON- Polytyp- Randsichten konnte anhand der im
Abschnitt Phasenbildung erzielten Ergebnisse gegeben werden.
Die Modellierung des Schwindungskinetik erfolgte mit den drei Methoden Kinetik Field
of Response, Master Kurve und Thermokinetics. In den der Modellierung zugrundeliegen-
den Experimenten mittels Höchsttemperatur Dilatometrie kombiniert mit TG/DTA- Mes-
sungen bis zu Temperaturen von 2000 ◦C konnte gezeigt werden, dass bei einer Heizrate
von 20 K/min etwa ein Drittel der Schwindung ohne das Aufschmelzen der Additive Phase
stattfindet und damit durch von Festphasenreaktionen beschleunigte Umordnungsprozesse
bestimmt wird. Die restlichen zwei Drittel der Schwindung werden dann aufgrund des Auf-
tretens der oxidischen Schmelze von den Mechanismen des Flüssigphasensinterns wie Teil-
chenumlagerung und Lösungs-/Wiederausscheidungsprozessen dominiert. Zusätzlich wurde
der in der Literatur diskutierte Einfluss von SiO2 auf die Sinterung von SiC mit Al2O3
und Y2O3 untersucht und die Annahme, dass sich das SiO2 bereits bei Temperaturen un-
terhalb 1400 ◦C zersetzt, bestätigt. Das SiO2 kann damit nur noch sehr begrenzt zu einer
Erniedrigung der Schmelztemperatur beitragen, wie es im Vergleich der an Material K12
bestimmten Schmelztemperatur (1790 ◦C) mit der Probe der entsprechenden Additivzusam-
mensetzung aus dem Kapitel 4.1 (1817 ◦C) gezeigt ist. Eine Beschreibung der Schwindungs-
kinetik war mit allen drei angesprochenen Modellierungsmethoden möglich. Auch die Master
Kurve erlaubt trotz ihrer vergleichsweise einfachen Modellannahmen eine Beschreibung des
komplexen Mechanismuses des Flüssigphasensinterns von SiC. Ein Vergleich der ermittelten
Aktivierungsenergien brachte in der Größenordnung der Werte eine Übereinstimmung, der
Verlauf der mittels Thermokinetik und KFR ermittelten Werte differiert jedoch. Bei der
Interpretation der mit Hilfe des formalen thermokinetischen Modells getroffenen Aussagen
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über die real ablaufenden Prozesse ist eine differenzierte Betrachtung geboten. Die Modelle
ermöglichen unter Beachtung der für die jeweiligen Methode geltenden Einschränkungen, wie
beispielsweise gleicher Grünkörperzustand, eine Vorhersage des Längenänderungsverhaltens
für beliebige Temperatur- Zeit- Profile und können damit als Werkzeug für die Prozessopti-
mierung eingesetzt werden.
Im Abschnitt Randschichtbildung wurde gesondert die Bildung von Randschichten an
konventionellem LPSSiC studiert. Dazu wurden im Sinterofen Experimente zum Einfluss
der Sinteratmosphäre, der Haltezeit, der Sintertemperatur des Additivgehaltes und der Vor-
verdichtung auf die Sinterung von SiC mit Al2O3 und Y2O3 als Additiven durchgeführt. Die
von Ihle et al. [Ihl05c] getroffene Aussage, dass eine CO- haltige Atmosphäre die Zerset-
zungsreaktionen unter Beteiligung von Al verringert und dadurch die Gleichgewichtsphasen
im Material stabilisiert, konnte in der vorliegenden Arbeit bestätigt werden. Aus den ver-
schiedenen sich ausbildenden Randschichten konnten drei Grundtypen bestimmt werden; die
übrigen Randschichten lassen sich als Kombination dieser Grundtypen darstellen. So sind
Randsichten aus Al2O3 oder aus YAG, beide mit Dicken im Bereich von 15 µm, und eine
Randschicht aus an Additiven verarmten, stark porösen Gebieten in Tiefen bis zu 500 µm
sog. Lochfraß zu beobachten. Eine Erklärung für die Bildung der unterschiedlichen Rand-
schichten konnte durch die Kombination der in den Abschnitten Phasenbildung und Diffusion
der Additive erzielten Ergebnissen gegeben werden. Sie basiert auf dem Ausgleich des sich an
der Materialoberfläche zersetzenden Al2O3, durch Diffusion von Al3+ aus dem Volumen. Je
nach Möglichkeit des Ausgleichs entstehen unterschiedlich stark an Al2O3 verarmte Randbe-
reiche, die dort während der Abkühlung die Kristallisation der entsprechenden Phase nach
Abb. 5.1.: Mittels Master
Kurve berechnete Vorhersa-
ge der Haltezeit für isother-
me Sinterungen von Mate-





sich ziehen. Ist der Ausgleich extrem gering, so schreitet die Zersetzung des Al2O3 in das
Material fort und der beobachtete Lochfraß entsteht.
Die Ergebnisse der Arbeit liefern ein besseres Verständnis der beim Flüssigphasensin-
tern von SiC ablaufenden Prozesse. Es wurden detailliert Phasenausbildungen untersucht,
Transportprozesse in den Korngrenzenphasen anhand der Bestimmung von Diffusionskoeffi-
zienten studiert, der Verdichtungsmechanismus geklärt, Modelle für die Schwindungskinetik
erstellt und die Bildung von Randschichten beschrieben und erklärt. Aus den in dieser Ar-
beit erarbeiteten Modellen zur Schwindungskinetik lassen sich Schwindungsvorhersagen, wie
beispielsweise in Abbildung 5.1 für isotherme Sinterungen illustriert, erstellen. In Kombina-
tion mit Partialdruck- Diagrammen der abdampfenden Gasspezies, deren Berechnung mit
Hilfe der auf Basis der Ergebnisse dieser Arbeit entstandenen thermodynamischen Datensät-
ze möglich ist, ist die Ableitung von optimalen Sinterregimen denkbar. Optimal kann hier
beispielsweise eine höchst mögliche Schwindung bei gleichzeitig geringst möglicher Abdamp-
fung bedeuten. Damit kann diese Arbeit einen Beitrag zur wissensbasierten Gestaltung und
Effektivierung des Produktionsprozesses von flüssigphasengesintertem SiC leisten.
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A. Anhang
Software zur Berechnung der Diffusionskoeffizienten
Quellcode der für die Berechnung der konzentrationsabhängigen Diffusionskoeffizienten ver-
wendeten Octave- Software (GNU- Octave, version 3.0).
1 function [D,K,d_kmin ]= iterativeD ()
2 setinits;
3 step1 = 1*10^ -7;
4 D_start = 1*10^ -8;
5 D_end1 = 5*10^ -7;
6 step2 = 1*10^ -8;
7 D_start2 = D_end1 + step2;
8 D_end2 = 3.0*10^ -6;
9 step3 = 1*10^ -7;
10 D_start3 = D_end2 + step3;
11 D_end = 4*10^ -6;








19 kmin = min (K);
20 logicK = kmin==K;

















36 l= 0.8; % length of sample [cm]
37 t= 14400; % 4h dwelling time [sec]
38 %t= 3600; % 1h dwelling time [sec]
39 %t= 1800; % 0.5h dwelling time [sec]
40 c0f = ’Y-0 h_mittig.txt’; % function name of function delivering c0
41 cexf = ’Y-1850 -4 h_mittig.txt’; % filename with conc. profile after dwelling
42 init = initialize(l,t,c0f ,cexf);
43 % discretize
44 disc = discretize(init);
45
46 % ------------------------initialize -----------------------
47 % initvalues = initialize (l,t, c0func )
48 % l: length of specimen (both plates together ) [cm]
49 % t: dwelling time [sec]
50 % cexfile : string with filename of conc. profil from experiment
51 % c0file : string with filename of initial conc. profile
52 function init = initialize(l,t,c0file ,cexfile)
53 init= struct(’l’,l,’t’,t,’c0file ’,c0file ,’cexfile ’,cexfile);
54 % printf (’state: init succesful \n’)
55 endfunction
56
57 % ------------------------discretize ----------------------
58 % disc = discretize (init)
59 function disc = discretize(init)
60 % space discretization
61 nx = 401;
62 hx = init.l/(nx -1);
63 X = [0:hx:init.l];
64 % time discretization
65 nt = nx *120;
66 ht = init.t/nt;
67 T = [0:ht:init.t];
68 % approximation of second space derivative D2X = (d^2 C)/(dx ^2)
69 d0 = diag(-2*ones(nx ,1) ,0);
70 dp1 = diag( [2; ones(nx -2,1)],1);
71 dm1 = diag( [ones(nx -2,1);2],-1);
72 D2X = 1/hx^2* ( dp1 +d0 +dm1 );
73 D2X = sparse(D2X);
74 % compute descrete initial concentration
75 c0 = getC0(init.c0file ,X);
76 figure (2)
77 plot(X,c0)
78 % get discrete cexp
79 cexp = getCexp(init.cexfile ,X);
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80 disc = struct(’hx’,hx ,’X’,X,’ht’,ht ,’T’,T,...
81 ’D2X’,D2X ,’c0’,c0 ,’cexp’,cexp);
82 % printf (’state: discretization succesful \n’)
83 endfunction
84
85 % ----------------------------getC0 -----------------------
86 function c0 = getC0(c0file ,X)
87 global disc;
88 X=X’;
89 % read in data
90 fid = fopen(c0file ,"r");




95 xincolnum = 1; % x column number
96 cincolnum = 2; % concentration column number
97
98 % catch the data
99 x = []; c = []; sdata = [];
100 while (! feof (fid) )
101 filerow = fgetl(fid);
102 switch 1
103 case sum(filerow (1)== ["-",".","0","1","2","3","4","5","6","7","8",
"9"]) >0
104 data_row = sscanf(filerow ,"%f␣%f␣%f␣%f␣%f␣%f" ,6) ’;
105 x = [x;data_row(xincolnum)];




110 x = x/10; % make mm to cm
111 c0in = [x,c];





117 % interpolate to discrete X (see discretize .m)
118 c0in_x= c0in (:,1);
119 c0in_c= c0in (:,2);
120 %X0 = X(ixmin:ixmax);












131 % --------------------------getCexp ------------------------
132 function cexp = getCexp(cexpfile ,X)
133 global disc;
134 X=X’;
135 % read in data
136 fid = fopen(cexpfile ,"r");




141 xincolnum = 1; % x column number
142 cincolnum = 2; % concentration column number
143 % catch the data
144 x = []; c = []; sdata = [];
145 while (! feof (fid) )
146 filerow = fgetl(fid);
147 switch 1
148 case sum(filerow (1)== ["-",".","0","1","2","3","4","5","6","7","8",
"9"]) >0
149 data_row = sscanf(filerow ,"%f␣%f␣%f␣%f␣%f␣%f" ,6) ’;
150 x = [x;data_row(xincolnum)];




155 % printf (’state: cexp input successful \n’);





161 % flip vector x and c if x is not monotonic rising
162 if(x(1)>x(end))
163 lx = length(x);
164 x = x(lx.-[0:lx -1]);
165 c = c(lx.-[0:lx -1]);
166 endif
167 cexpin = [x,c];
168 % interpolate to discrete X (see discretize .m)
169 cexpin_x= cexpin (:,1);
170 cexpin_c= cexpin (:,2);
171 xmin = cexpin_x (1);
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172 xmax = cexpin_x(end);
173 ivec = [1: length(X)]’;
174 ixmin = max(ivec .*(X<=xmin))+1;
175 ixmax = max(ivec .*(X<=xmax));
176 Xexp = X(ixmin:ixmax);
177 cexp = interp1(cexpin_x ,cexpin_c ,Xexp ,’linear ’);
178 cexp = [Xexp ,cexp];
179 % plotting







187 % ------------------------aimfunction ------------------
188 function k= aimfunction(D)
189 global init;
190 global disc;
191 X = disc.X’;
192 % compute
193 c = solveDiffequation(D,0);
194 % get cexp
195 cexp = disc.cexp;
196 % find range of experimental x
197 cexp_x= cexp (:,1);
198 cexp_c= cexp (:,2);
199 xmin = cexp_x (1);
200 xmax = cexp_x(end);
201 ivec = [1: length(X)]’;
202 ixmin = max(ivec .*(X<=xmin));




207 plot(cexp_x ,cexp_c ,’-sr’)
208 hold off
209 % compute ||c-cexp ||^2
210 if (length(cexp (:,1))== length(c(ixmin:ixmax)))
211 tmp = c(ixmin:ixmax) - cexp (:,2);
212 k = sum(tmp ’*tmp) ’;
213 endif
214 k= k/(ixmax -ixmin)*100;
215 endfunction
216
217 % ------------------------ solveDiffequation -------------
218 % c_after_t = solveDiffequation (D,pb)
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219 % D: Diffusion coefficient [cm ^2/s]
220 % pb: plotbit if true integration steps are plotted
221 % first do setinits
222 function c_after_t= solveDiffequation(D,pb)
223 global init;
224 global disc;
225 c_after_t = integrate(D,’rk’,pb);
226 % printf (’state: diffusion equation solved succesful \n’)
227 endfunction
228
229 % ------------------------integrate --------------------
230 function u_n = integrate(D,method ,plotbit)
231 global init;
232 global disc;
233 % printf (’state: integration started ... ’)
234 X = disc.X;
235 T = disc.T;
236 ht = disc.ht;
237 u_n = disc.c0 ’;
238 D2X = compD2X(u_n ,D);
239 switch method
240 case {’ee’}
241 % explicit euler
242 for i=1: length(T)
243 u_n = u_n + ht* D2X*u_n;
244 if (plotbit) plotstep(X,u_n) endif
245 endfor
246 case {’lw’}
247 % lax - wendroff
248 for i=1: length(T)
249 u_np05 = u_n + ht/2* D2X*u_n;
250 u_n = u_np05 + ht* D2X*u_np05;
251 if (plotbit) plotstep(X,u_n) endif
252 endfor
253 case {’me’}
254 % mittelpunktsregel - modified euler
255 for i=1: length(T)
256 k1 = D2X*u_n;
257 k2 = D2X*(u_n + ht/2*k1);
258 u_n = u_n + ht* k2;
259 if (plotbit) plotstep(X,u_n) endif
260 endfor
261 case (’rk’)
262 % classic RKV order 4
263 for i=1: length(T)
264 k1 = D2X*u_n;
265 k2 = D2X* (u_n+ht/2*k1);
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266 k3 = D2X* (u_n+ht/2*k2);
267 k4 = D2X* (u_n+ht*k3);
268 u_n = u_n + ht *(1/6* k1 + 1/3*k2 + 1/3*k3 + 1/6*k4);
269 if (plotbit) plotstep(X,u_n) endif
270 endfor
271 endswitch
272 % plotstep (X,u_n)
273 % printf (’ integration done\n’)
274 endfunction
275
276 % ------------------------compD2X -----------------------
277 % D2X = compD2X (c,d0)
278 % function to invoke concentration dependent diffusion coefficients
279 % (see also " mathematics of diffusion " Crank page 162 fig .9.2)
280 function D2X = compD2X(c,d0)
281 global disc;
282 c0 = disc.c0 ’;





288 d2X = d0 .* ( 1 + a*c );
289 case {’exp’}
290 d2X = d0 .* (1 + a*exp(b*c));
291 case {’fra’}
292 d2X = d0 .* (1 - a*c./(1+b*c));
293 endswitch
294 D2X = spdiag(d2X);
295 D2X = D2X * disc.D2X;
296 endfunction
297
298 % ------------------------plotstep -----------------------
299 function plotstep(x,ui)










Software zur Berechnung des Kinetik Field of Response
Quellcode der für die Berechnung des Kinetic Field of Response verwendeten Octave- Soft-
ware (GNU- Octave, version 3.0).







8 % read in input data
9 idata = catchData(inputfilename);
10 data = idata;
11 % computational help
12 numhrates = length(data.heatrate);
13 pstyle = ["k";"b";"r";"g";"m";"c";"r";"g";"b";"m";"c";"r";"g";"b";"m";"c"
];
14 comphelp = struct("numhr",numhrates ,"psty",pstyle);
15 % making data aequidistant
16 aeqdata = makeaeq(idata);
17 data.tTsubj = aeqdata.tTsubj;
18 data.sindex = aeqdata.sindex;
19 % smoothing the aequidistant data
20 sdata = makesmooth(data ,smoothfac);
21 data.tTsubj = sdata;
22 % plotting
23 % plot smoothed data vs. not smoothed data
24 figure (3);
25 %not smooth data
26 for ii=1: numhrates
27 pidata = extractFromVector(ii ,idata.sindex ,idata.tTsubj);
28 pitemper = pidata (:,2) -273.15;
29 pisdata = pidata (:,3);
30 plot(pitemper ,pisdata ,pstyle(ii));
31 hold on;
32 end
33 % smooth data
34 for ii=1: numhrates
35 pdata = extractFromVector(ii,data.sindex ,data.tTsubj);
36 ptemper = pdata (:,2) -273.15;
37 psdata = pdata (:,3);










47 % differentiate : means dsmoothedsubject /dt
48 ddata = makediff(data);
49 data.tTsubj = [data.tTsubj ,ddata];
50 % limit to temperature range of interest
51 rdata = makereduction(data);
52 % computation of isolines
53 ilines = makeIsolines(rdata);






60 R = 8.314472;
61 for i=1: size(ilines ,1)
62 T1 = 1./ ilines(i ,[2:3: size(ilines ,2)]);
63 dsdt = ilines(i ,[3:3: size(ilines ,2)]);
64 [maxim ,imaxim] =max(dsdt);
65 [minim ,iminim] =min(dsdt);
66 Tmax = 1000*T1(imaxim);
67 Tmin = 1000*T1(iminim);
68 lmax = log(maxim);
69 lmin = log(minim);
70 steig = (lmin -lmax)/(Tmin -Tmax);
71 m(i) = steig;
72 EA(i) = - steig*R;
73 logA(i)= lmin - steig*Tmin;
74 % Berechnung von logAout mit log10
75 lmax = log10(maxim);
76 lmin = log10(minim);
77 steig = (lmin -lmax)/(Tmin -Tmax);
78 logAout(i)= lmin - steig*Tmin;
79 end
80 expilines= [ilines ,m",logA "];
81 %logA
82 % making the kinetic field plot
83 makeKF(rdata);
84 % prediction
85 logpred= input("Want␣prediction␣?␣(1-yes ,0-no):");
86 if(logpred)
87 [t_pred ,temp_pred ,sub_pred ]= prediction ();





91 logrcs= input("Want␣RCS␣?␣(1-yes ,0-no):");
92 if(logrcs)
93 [t_rcs ,temp_rcs ,sub_rcs ]=rcs(data.heatrate);
94 temp_rcs = temp_rcs -273.15;
95 end
96 % export
97 exportfilename = "kf_export.txt";
98 printf("\n---␣data␣export␣ ---\n\n");
99 fid = fopen(exportfilename ,"w");
100 % export EA and logA
101 fprintf(fid ,"subval:␣␣␣␣␣␣EA:␣␣␣␣␣␣logA:␣\n");

























124 % ------------------------catchData -----------------------
125 % inputdata = catchData ( inputfilename )
126 %
127 % function for reading in ascii data espezially of thermoanalytical data
128 % in arguments :
129 % - inputfilename : string of .txt file with input data. use template file.
130 % rows with data start with 0,1,2,3,4,5,6,7,8,9,.,- .
131 % out arguments :
132 % - inputdata : stuct with time -, temperature -, and subjectdata as vector
140
133 function inputdata = catchData(inputfilename)
134 printf("\n---␣data␣input␣for␣creating␣a␣kinetic␣field␣ ---\n\n");
135 fid = fopen(inputfilename ,"r");








143 tincolnum = input("␣␣␣Zeitspalte:␣");
144 Tincolnum = input("␣␣␣Temperaturspalte:␣");
145 sincolnum = input("␣␣␣Objektspalte:␣");
146 % catch the data
147 hrate = [];
148 TIME = []; TEMP = []; SDATA = [];
149 time = []; temp = []; sdata = [];
150 sindex = []; % index where new heat rate data starts
151 ii = 0;
152 while (! feof (fid) )
153 filerow = fgetl(fid);
154 switch 1
155 case filerow (1)=="s"
156 subject = sscanf(filerow ,"%s␣%s" ,2) ;
157 subject = subject (9: end);
158 case filerow (1)=="c"
159 hrate = [hrate;sscanf(filerow (32: end),"%f" ,1)];
160 sindex = [sindex;ii];
161 ii = 0;
162 case sum(filerow (1)== ["-",".","0","1","2","3","4","5","6","7","8",
"9"]) >0
163 data_row = sscanf(filerow ,"%f␣%f␣%f␣%f" ,4)";
164 time = [time;data_row(tincolnum)];
165 temp = [temp;data_row(Tincolnum)];
166 sdata = [sdata;data_row(sincolnum)];




171 sindex = [sindex (2: end);ii];
172 temp = temp +273.15; % change temperature in C to K




177 for i=1: length(sindex)
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178 leg = [leg;sprintf("%2.1f␣K/min",hrate(i))];
179 end
180 % subject vs. t
181 figure (1);
182 pstyle = ["k";"b";"r";"g";"m";"c";"r";"g";"b";"m";"c";"r";"g";"b";"m";"c"
];
183 for ii=1: length(sindex)
184 ptime = extractFromVector(ii,sindex ,time);
185 psdata = extractFromVector(ii ,sindex ,sdata);
186 plot(ptime ,psdata ,pstyle(ii));
187 hold on;
188 end
189 title ([ subject (1:end -3), "␣vs.␣time"]);
190 xlabel("time␣[min]");
191 ylabel(subject);
192 legend(leg ,-1); legend("boxon");
193 hold off
194 % subject vs. T
195 figure (2);
196 for ii=1: length(sindex)
197 ptemper = extractFromVector(ii ,sindex ,temp) -273.15;
198 psdata = extractFromVector(ii ,sindex ,sdata);
199 plot(ptemper ,psdata ,pstyle(ii));
200 hold on;
201 end
202 title ([ subject (1:end -3), "␣vs.␣temperature"]);
203 xlabel("temperature␣[C]");
204 ylabel(subject);
205 legend(leg ,-1); legend("boxon");
206 hold off
207 % output
208 inputdata = struct("subject",subject ,"heatrate",hrate ,"sindex",sindex ,"
tTsubj",data ,"legend",leg);
209 % printf (" state: data succesfully caught \n");
210 endfunction
211
212 % ------------------------makeaeq -------------------------
213 % function odata = makeaeq (idata)
214 % making data aequidistant
215 function aeqdata = makeaeq(idata)
216 aeqtTsubj = [];
217 numhrates = length(idata.heatrate);
218 for ii=1: numhrates
219 temp = extractFromVector(ii ,idata.sindex ,idata.tTsubj);
220 tstep = min( [temp (2:end ,1)]-[temp (1:end -1,1)] );
221 trange = [min(temp (:,1)):tstep:max(temp (:,1))]";
222 aeqt = trange;
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223 aeqT = interp1(temp (:,1),temp (:,2),trange ,"linear");
224 aeqsub = interp1(temp (:,1),temp (:,3),trange ,"linear");
225 aeqtemp = [aeqt ,aeqT ,aeqsub ];
226 aeqtTsubj = [aeqtTsubj;aeqtemp ];
227 aeqsindex(ii) = length(trange);
228 end
229 aeqdata = struct("tTsubj",aeqtTsubj ,"sindex",aeqsindex);
230 % printf (" state: data succesfully made time - aequidistant \n");
231 endfunction
232
233 % ------------------------ extractFromVector --------------------
234 % spezificdata = extractFromVector (kk ,startindex ,data)
235 % in args:
236 % - kk: int , number of the spezific data
237 % - startindex : intvector , with startpoint of new spezific data
238 % - data: datavector with spezific data in a row
239 % out args:
240 % - spezificdata : vector with the partial data
241 function spezificdata = extractFromVector(kk , sind , data)
242 alpha = sum(sind (1:kk -1)) +1;
243 omega = sind(kk) +alpha -1;
244 spezificdata = data(alpha:omega ,:);
245 endfunction
246
247 % -----------------------makesmooth --------------------------
248 % function sdata = makesmooth (idata ,sfac)
249 % smoothing data
250 function sdata = makesmooth(idata ,sfac)
251 numhrates = length(idata.heatrate);
252 stTsubj = [];
253 % scale sfac corresponding to the number of datapoints in idata
254 stmp = idata.sindex;
255 stmp = stmp ./( min(stmp));
256 stmp= sfac.*stmp;
257 stmp = round(stmp);
258 for ii=1: numhrates
259 temp = extractFromVector(ii ,idata.sindex ,idata.tTsubj);
260 st = temp (:,1);
261 sT = temp (:,2);
262 ssub = smooth(temp (:,3),stmp(ii) ,2);
263 stemp = [st,sT,ssub];
264 stTsubj = [stTsubj;stemp];
265 end
266 sdata = stTsubj;





270 % ------------------------makediff --------------------------
271 % differentiate data against time
272 function ddata = makediff(idata)
273 ddata = [];
274 numhrates = length(idata.heatrate);
275 for ii=1: numhrates
276 dx = [];
277 dy = [];
278 temp = extractFromVector(ii ,idata.sindex ,idata.tTsubj);
279 dx = diff(temp (:,3));
280 dy = diff(temp (:,1));
281 dtemp = dx./dy;
282 dtemp = [dtemp;dtemp(end)];
283 ddata = [ddata;dtemp ];
284 end
285 % printf (" state: dsubject /dt succesfully computed \n");
286 endfunction
287
288 % ---------------------- makereduction --------------------
289 function rdata = makereduction(idata)
290 numhrates = length(idata.heatrate);
291 printf("\nChoose␣temperaturerange :\n")
292 fflush(stdout);
293 lb = input("␣␣␣lower␣bound␣[C]:␣");
294 ub = input("␣␣␣upper␣bound␣[C]:␣");
295 i=1;
296 lb = lb +273.15;
297 ub = ub +273.15;
298 rtTsubj = [];
299 rsind = [];
300 % reduce data to limited temperature range
301 for ii=1: numhrates
302 tTsubj = extractFromVector(ii ,idata.sindex ,idata.tTsubj);
303 temp = tTsubj (:,2);
304 iinrange = find( temp <=ub & temp >=lb);
305 rtTsubj = [rtTsubj;tTsubj(iinrange ,:)];
306 rsind = [rsind;length(iinrange)];
307 endfor
308 rdata = idata;
309 rdata.tTsubj = rtTsubj;
310 rdata.sindex = rsind;
311 endfunction
312
313 % ------------------------ makeIsolines ------------------------








319 % computation of isolines
320 res = [];
321 for i = 1: comphelp.numhr
322 tmp = extractFromVector(i,idata.sindex ,idata.tTsubj);
323 T = tmp(:,2);
324 subj = 100* tmp(:,3)/hundredpercent;
325 dsdt = tmp(:,4);
326 iT = interp1(subj ,T,isubrange ,"linear");
327 idsdt = interp1(subj ,dsdt ,isubrange ,"linear");




332 % ------------------------makeKF ---------------------------




337 pstyle = comphelp.psty;
338 ilines = expilines (:,1:end -2);
339 % plot log(dsub/dt) vs 1/T
340 figure (4);
341 for i=1: comphelp.numhr
342 tTsubj = extractFromVector(i,idata.sindex ,idata.tTsubj);
343 T = 1./ tTsubj (:,2);
344 dsdt = tTsubj (:,4);
345 %for negative subjects
346 %dsdt = -tTsubj (: ,4);





352 ylabel (["(d␣",idata.subject (1:end -3),"␣/␣dt)"]);
353 legend(idata.legend ,-1); legend("boxon");
354 % add isolines to the plot ( isolines vs 1/T)
355 figure (4);
356 for i=1: size(ilines ,1)
357 T1 = 1./ ilines(i ,[2:3: size(ilines ,2)]);
358 dsdt = ilines(i ,[3:3: size(ilines ,2)]);
359 %for negative subjects
360 %dsdt= -dsdt;





364 %set(gca () ,"xdir "," reverse ");




369 ylabel (["(d␣",idata.subject (1:end -3),"␣/␣dt)"]);
370 legend(idata.legend ,-1); legend("boxon");
371 % add isolines to the plot ( isolines vs T)
372 figure (5);
373 for i=1: size(ilines ,1)
374 T1 = ilines(i ,[2:3: size(ilines ,2)]);
375 dsdt = ilines(i ,[3:3: size(ilines ,2)]);
376 %for negative subjects
377 %dsdt = -dsdt;
378 semilogy(T1,dsdt ,"k");







386 % ------------------------prediction ----------------------
387 function [t,temp ,sub]= prediction ()
388 global expilines;
389 % catching the time temp profile
390 [ptime ,ptemp ,phrate ]= catchTimeTempProf ();
391 % setup integration
392 tstep = 0.01; % in minutes
393 t = [0: tstep:ptime(end)];
394 n = length(t);
395 temp = zeros(1,n);
396 sub = zeros(1,n);
397 sub (1) = input("␣␣␣enter␣initial␣subject␣value:␣");
398 temp (1) = ptemp (1) +273.15;
399 % set heatrate vector , holding times => heatrate =zero
400 modphrate = phrate;






407 for i=2: length(ptime)
408 l = t<ptime(i) & t>=ptime(i-1);
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409 hr = hr + l*modphrate(i-1);
410 end
411 % do the integration
412 dt= t(2: end)-t(1:end -1);
413 mul = dt.*hr(1:end -1);
414 for i=1:n-1
415 % integrate temperature
416 temp(i+1)= mul(i) + temp(i);
417 sub(i+1)= dsubdt(sub(i),temp(i)) * dt(i) + sub(i);
418 end
419 % plot subject vs. Temp
420 figure (5);














435 % ----------------------dsubdt -------------------
436 function res=dsubdt(subin ,tempin)
437 global expilines;
438 res = 0;
439 nrow_il= size(expilines ,1);
440 fcol_il= expilines (:,1);
441 % find isoline neighbours
442 subin >= fcol_il;
443 ineil= sum(subin >= fcol_il);




448 ineih= ineil +1;
449 if ineil== nrow_il
450 res = 0;
451 else
452 nei_il= [expilines(ineil ,:);expilines(ineih ,:)];
453 % determine straight lines for low and high iline neighbour
454 mlow = nei_il(1,end -1);
455 mhigh = nei_il(2,end -1);
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456 blow = nei_il(1,end);
457 bhigh = nei_il(2,end);
458 % determine interpolation factor
459 sub0= nei_il (1,1);
460 sub1= nei_il (2,1);
461 fac = (sub0 -subin)/(sub0 -sub1);
462 % interpolate the isoline neighbours
463 mmid = (1-fac)*mlow + fac*mhigh;
464 bmid = (1-fac)*blow + fac*bhigh;
465 % calculate dsubdt for tempin




470 % ---------------------- catchTimeTempProf -------------------
471 function [time ,temp ,hrate ]= catchTimeTempProf ()
472 hrate = [];
473 printf("␣␣␣Enter␣the␣time -temperature -profile :\n");
474 temp=input("Temperature␣in␣C␣([T0,T1 ,...,Ti,Ti ,..., Tend]):␣");
475 hrate=input("Heating␣rates␣in␣K/min␣...
476 ␣␣␣␣([hr1 ,hr2 ,..., holdtime ,...,hrend -1]):␣");
477 ntemp = length(temp);
478 % compute dtime
479 time = [0];
480 for i=1:ntemp -1;
481 dtemp = (temp(i+1)-temp(i));







489 ttime = time (1,2);
490 % sum up dtime
491 for i=1:ntemp -2;
492 ttime = [ttime ,ttime(end)+time(i+2)];
493 end
494 time = [0,ttime];
495 endfunction
496
497 % ------------------------rcs --------------------------------
498 function [t,temp ,sub]= rcs(hrates)
499 global expilines;
500 printf("Construction␣of␣t-T-Profile␣for␣RCS␣\n");
501 % input of constante subject change rate and initial values
502 cdsdt = input("␣␣␣Enter␣the␣requested␣subject␣change␣rate:␣");
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503 T0 = input("␣␣␣Initial␣temperature␣[C]:␣" );
504 s0 = input("␣␣␣Initial␣subject␣value:␣" );
505 % find fastest heating rate
506 [maxim ,imaxim ]= max(hrates);
507 hrmax= maxim;
508 % setup stuff
509 tstep = 0.01;
510 submax = expilines(end ,1);
511 t= [0];
512 temp= [T0 +273.15];
513 sub=[s0];
514 i=1;
515 dsdt_act = 0;
516 % do the integration
517 while(sub(i)<submax)
518 % integration as long as dsdt_actual is below requested dsdt
519 if(dsdt_act <cdsdt)
520 t(i+1) = tstep + t(i);
521 temp(i+1) = hrmax*tstep + temp(i);
522 dsdt_act = dsubdt(sub(i),temp(i));
523 sub(i+1) = dsdt_act* tstep + sub(i);
524 % integration if dsdt_requested reached
525 else
526 t(i+1) = tstep + t(i);
527 sub(i+1) = cdsdt*tstep + sub(i);
528 [m,b] = ipolIlines(sub(i+1));
529 temp(i+1) = 1000*m/(log(cdsdt)-b);




534 % plot sub and temp vs. time
535 figure (7);
536 ptemp = temp -273.15;







544 % ------------------------ipolIlines -----------------------
545 % return values of straight line y(x)= m*x +b of interpolated isoline
546 function [m,b]= ipolIlines(subin)
547 global expilines;
548 res = 0;
549 nrow_il= size(expilines ,1);
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550 fcol_il= expilines (:,1);
551 % find isoline neighbours
552 subin >= fcol_il;
553 ineil= sum(subin >= fcol_il);




558 ineih= ineil +1;




563 nei_il= [expilines(ineil ,:);expilines(ineih ,:)];
564 % determine straight lines for low and high iline neighbour
565 mlow = nei_il(1,end -1);
566 mhigh = nei_il(2,end -1);
567 blow = nei_il(1,end);
568 bhigh = nei_il(2,end);
569 % determine interpolation factor
570 sub0= nei_il (1,1);
571 sub1= nei_il (2,1);
572 fac = (sub0 -subin)/(sub0 -sub1);
573 % interpolate the isoline neighbours
574 mmid = (1-fac)*mlow + fac*mhigh;






581 % ------------------------exportData -----------------------
582 exportfilename = "export.txt";
583 printf("\n---␣data␣export␣ ---\n\n");
584 fid = fopen(exportfilename ,"w");
585 EA=[1,2,3,4,5];
586 logA =[10 ,20 ,30 ,40 ,50];
587 fprintf(fid ,"EA:␣␣␣␣␣␣logA:␣\n");





Software zur Berechnung der Master Kurve
Quellcode der für die Berechnung der Master Kurve verwendeten Octave- Software (GNU-
Octave, version 3.0).
1 % MasterCurve (curvekind , datafilename , actenergy )
2 %
3 % computing the master curve of data from datafile "data.txt"
4 % input:
5 % - curvekind : "s" for sintercurve , "e" for entbinder
6 % - datafilename : "name of input data file.txt"
7 % - actenergy : if known the process dominating activation energy
8 % output :
9 % - MC: the master curve , means a matrix dim Nx2 with first column
10 % log(theta) second column subject data (f.ex. density )
11 % - actenergy : the process dominating activation energy
12 % - dataout : all data information
13 %
14 % ! only use constant heating rate curves and only the heating segment
15 % ( monotonic increasing temperature )!







21 % read in input data
22 idata = catchData(inputfilename);
23 % bring data in suitable format
24 [TIME ,TEMP ,SUBJ] = formatData(idata);
25 % computational help
26 numhrates = length(idata.heatrate);
27 num_mess = length(TEMP);
28 mintrange = min(min( [TIME (2:end ,:)]-[TIME (1:end -1,:)] ));
29 tstep = mintrange /10;
30 ipolmode = "linear";
31 ipolmode = "cubic";
32 pstyle = ["k";"b";"r";"g";"m";"c";"r";"g";"b";"m";"c";"r";"g";"b";"m";"c"
];
33 comphelp = struct("tstep",tstep ,"num_hrate",numhrates ,"num_mess",num_mess
,"ipolmode",ipolmode ,"curvekind",curvekind);
34 % build the data structure
35 data = struct("heatrate",idata.heatrate ,"time",TIME ,"temp",TEMP ,"subdata"
,SUBJ ,"logtheta",zeros(comphelp.num_mess ,comphelp.num_hrate),"subject
",idata.subject);
36 % choose whether computation of actenergy is necessary
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37 if nargin == 2
38 % compute actenergy
39 actenergy= seqEnergy ();
40 end
41 % printf (" Aktivierungsenergie : %d kJ/mol\n", actenergy );
42 % get master curve
43 MC = compMC(actenergy);
44 plotMC(MC ,inputfilename ,actenergy);
45 dataout = data;
46 % prediction
47 logpred= input("Want␣prediction␣?␣(1-yes ,0-no):");
48 if(logpred)
49 [t_pred ,temp_pred ,sub_pred ]= prediction(actenergy ,MC);
50 temp_pred = temp_pred -273.15;
51 end
52 % export
53 exportfilename = "mc_export.txt";
54 printf("\n---␣data␣export␣ ---\n\n");
55 fid = fopen(exportfilename ,"w");
56 % export EA
57 fprintf(fid ,"EA:␣␣%7.3f␣␣␣␣\n",actenergy);












69 % ---------------------catchData ---------------------------
70 % inputdata = catchData ( inputfilename )
71 %
72 % function for reading in ascii data espezially of thermoanalytical data
73 % in arguments :
74 % - inputfilename : string of .txt file with input data. use template file.
75 % rows with data start with 0,1,2,3,4,5,6,7,8,9,.,- .
76 % out arguments :
77 % - inputdata : stuct with time -, temperature -, and subjectdata as vector
78 function inputdata = catchData(inputfilename)
79 printf("\n---␣data␣input␣ ---\n\n");
80 fid = fopen(inputfilename ,"r");









88 tincolnum = input("␣␣␣Zeitspalte:␣");
89 Tempincolnum = input("␣␣␣Temperaturspalte:␣");
90 sincolnum = input("␣␣␣Objektspalte:␣");
91 % catch the data
92 hrate = [];
93 time = []; temp = []; sdata = [];
94 sindex = []; % index where new heat rate data starts
95 ii = 0;
96 while (! feof (fid) )
97 filerow = fgetl(fid);
98 switch 1
99 case filerow (1)=="s"
100 subject = sscanf(filerow ,"%s␣%s" ,2) ;
101 subject = subject (9: end);
102 case filerow (1)=="c"
103 hrate = [hrate;sscanf(filerow (32: end),"%f" ,1)];
104 sindex = [sindex;ii];
105 ii = 0;
106 case sum(filerow (1)== ["-",".","0","1","2","3","4","5","6","7","8",
"9"]) >0
107 data_row = sscanf(filerow ,"%f␣%f␣%f␣%f␣%f␣%f" ,6)";
108 time = [time;data_row(tincolnum)];
109 temp = [temp;data_row(Tempincolnum)];
110 sdata = [sdata;data_row(sincolnum)];




115 sindex = [sindex (2: end);ii];




120 for i=1: length(sindex)
121 leg = [leg;sprintf("%2.1f␣K/min",hrate(i))];
122 endfor
123 % subject vs. t
124 figure (1);
125 pstyle = ["k";"b";"r";"g";"m";"c";"r";"g";"b";"m";"c";"r";"g";"b";"m";"c"
];
126 for ii=1: length(sindex)
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127 ptime = extractFromVector(ii,sindex ,time);
128 psdata = extractFromVector(ii ,sindex ,sdata);
129 plot(ptime ,psdata ,pstyle(ii));
130 hold on;
131 endfor
132 title ([subject , "␣vs.␣time"]);
133 xlabel("time␣[min]");
134 ylabel(subject);
135 legend(leg ,-1); legend("boxon");
136 hold off
137 % subject vs. T
138 figure (2);
139 for ii=1: length(sindex)
140 ptemper = extractFromVector(ii ,sindex ,temp);
141 psdata = extractFromVector(ii ,sindex ,sdata);
142 plot(ptemper ,psdata ,pstyle(ii));
143 hold on;
144 endfor
145 title ([subject , "␣vs.␣temperature"]);
146 xlabel("temperature␣[C]");
147 ylabel(subject);
148 legend(leg ,-1); legend("boxon");
149 hold off
150 % output





155 % ------------------------formatData ----------------------
156 % format the data for computing a master curve
157 % means:
158 % - make datavectors to matrizes
159 % - adjust the units
160 % - downsize the number of datapoints
161 function [TIME ,TEMP ,SUBJ] = formatData(idata)
162 % format temp to K, time to min
163 idata.tTsubj (:,2) = idata.tTsubj (:,2) .+ 273.15;
164 %idata. tTsubj (: ,1) = idata. tTsubj (: ,1) .+ 273.15;
165 % computational help
166 numhrates = length(idata.heatrate);
167 % making data time - aequidistant
168 aeqdata = [];
169 for ii=1: numhrates
170 temp = extractFromVector(ii ,idata.sindex ,idata.tTsubj);
171 tstep = min( [temp (2:end ,1)]-[temp (1:end -1,1)] );
172 trange = [min(temp (:,1)):tstep:max(temp (:,1))]";
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173 aeqt = trange;
174 aeqT = interp1(temp (:,1),temp (:,2),trange ,"linear");
175 aeqsub = interp1(temp (:,1),temp (:,3),trange ,"linear");
176 aeqtemp = [aeqt ,aeqT ,aeqsub ];
177 aeqdata = [aeqdata;aeqtemp ];
178 aeqsindex(ii) = length(trange);
179 endfor
180 data.tTsubj = aeqdata;
181 data.sindex = aeqsindex;
182 printf("state:␣data␣succesfully␣made␣time -aequidistant␣\n");
183 % making data vectors to matrizes
184 TIME = []; TEMP = []; SUBJ = [];
185 maxstartT = -500;
186 minendT = 1e16;
187 for ii=1: numhrates
188 tTsubjii = extractFromVector(ii,idata.sindex ,idata.tTsubj);
189 tTsubjii (1,2);
190 tTsubjii(end ,2);
191 maxstartT = max(maxstartT ,tTsubjii (1,2));
192 minendT = min(minendT ,tTsubjii(end ,2));
193 endfor
194 maxstartT = ceil(maxstartT);
195 Tstep = 0.5;
196 Trange = [maxstartT:Tstep:minendT ]";
197 for ii=1: numhrates
198 tTsubjii = extractFromVector(ii,idata.sindex ,idata.tTsubj);
199 timeii = interp1(tTsubjii (:,2),tTsubjii (:,1),Trange ,"linear");
200 subjii = interp1(tTsubjii (:,2),tTsubjii (:,3),Trange ,"linear");
201 TEMP = [TEMP ,Trange ];
202 TIME = [TIME ,timeii ];
203 SUBJ = [SUBJ ,subjii ];
204 endfor
205 printf("state:␣data␣succesfully␣made␣to␣matrix␣\n");
206 % downsize number of datapoints
207 printf("Geben␣Sie␣die␣gewuenschte␣Anzahl␣an␣Datenpunkten␣ein:\n");
208 fflush(stdout);
209 ndatapoint = input("␣␣␣Anzahl␣Datenpunkte:␣");
210 num_mess = length(TEMP);
211 datapointstep = floor(num_mess /( ndatapoint -1));
212 TEMP = [TEMP (1: datapointstep:num_mess ,:);TEMP(end ,:)];
213 TIME = [TIME (1: datapointstep:num_mess ,:);TIME(end ,:)];




218 % ------------------------ extractFromVector -----------------
219 % spezificdata = extractFromVector (kk ,startindex ,data)
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220 % in args:
221 % - kk: int , number of the spezific data
222 % - startindex : intvector , with startpoint of new spezific data
223 % - data: datavector with spezific data in a row
224 % out args:
225 % - spezificdata : vector with the partial data
226 function spezificdata = extractFromVector(kk , sind , data)
227 alpha = sum(sind (1:kk -1)) +1;
228 omega = sind(kk) +alpha -1;
229 spezificdata = data(alpha:omega ,:);
230 endfunction
231
232 % ------------------------seqEnergy -----------------------





238 aestep = 100;
239 aerange = [ael:aestep:aeu];
240 aerange1 = aerange;
241 % first loop , raw minimum
242 K= [];
243 for i= aerange
244 kact = aimfunction(i);
245 K=[K,kact];
246 endfor
247 K1 = K;
248 [Kmin ,iKmin] = min(K);
249 ae_act = aerange(iKmin);
250 ael= max([ae_act -200 ,10]);
251 aeu= min([ ae_act +200 ,1000]);
252 aestep = 10;
253 aerange = [ael:aestep:aeu];
254 aerange2 = aerange;
255 % second loop , finer minimum
256 K= [];
257 for i= aerange
258 kact = aimfunction(i);
259 K=[K,kact];
260 endfor
261 K2 = K;
262 [Kmin ,iKmin] = min(K);
263 ae_act = aerange(iKmin);
264 ael= max([ae_act -50,ael]);
265 aeu= min([ ae_act +50,aeu]);
266 aestep = 5;
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267 aerange = [ael:aestep:aeu];
268 aerange3 = aerange;
269 % third loop , finest minimum
270 K= [];
271 for i= aerange
272 kact = aimfunction(i);
273 K=[K,kact];
274 endfor
275 K3 = K;
276 [Kmin ,iKmin] = min(K);
277 optae = aerange(iKmin);
278 % plotting
279 figure (3)
280 %plot(aerange1 ,K1 ,"gx -"); hold on;
281 plot(aerange2 ,K2,"bx-"); hold on;





287 % ------------------------compMC ----------------------------
288 function MC = compMC(actenergy)
289 global data;
290 global comphelp;
291 ipol = [];
292 % compute logtheta for all hrates and wright to data
293 data.logtheta = logtheta(actenergy);
294 logthetamin = min(data.logtheta (1,:));
295 logthetamax = max(data.logtheta(end ,:));
296 % interpolate (subdata , logtheta )
297 logthetainterval = [logthetamin :0.02: logthetamax ];
298 for i=1: comphelp.num_hrate
299 %ipol = [ipol , interp1 (data. logtheta (:,i),data. subdata (1: end -1,i),
logthetainterval , comphelp .ipolmode ," extrap ") "];
300 ipol = [ipol ,interp1(data.logtheta(:,i),data.subdata (1:end -1,i),
logthetainterval ,comphelp.ipolmode)"];
301 endfor
302 ipolav = ( sum(ipol")./ comphelp.num_hrate )";
303 MC = [logthetainterval",ipolav ];
304 endfunction
305
306 % ---------------------logtheta -----------------------
307 % computing log(theta) via num. integration (trapez -quad) for all datapoints
308 function res = logtheta(actenergy)
309 global comphelp;
310 global data;
311 R = 8.314472/1000; % in J/( mol K)
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312 % compute theta for data points and heating rates
313 logtheta = zeros(comphelp.num_mess -1,1);
314 LOGTHETA = zeros(comphelp.num_mess -1,comphelp.num_hrate);
315 for i=1: comphelp.num_hrate
316 for j = 1: comphelp.num_mess -1
317 % integrate form t0 to tj+1
318 time = data.time (1:j+1,i);
319 temp = data.temp (1:j+1,i);
320 % integrand according to curvekind s for sinter , e for entbinderung
321 switch comphelp.curvekind
322 case "s"
323 integrand = 1./ temp .*e.^(- actenergy ./(R.*temp));
324 case "e"
325 integrand = e.^(- actenergy ./(R.*temp));
326 endswitch
327 res = trapz(time ,integrand);
328 logtheta(j) = log10(res);
329 endfor
330 LOGTHETA(:,i) = logtheta;
331 endfor
332 res = LOGTHETA;
333 endfunction
334
335 % ---------------------prediction ---------------------
336 function [t,temp ,sub]= prediction(actenergy ,MC)
337 global comphelp;
338 % catching the time temp profile
339 [ptime ,ptemp ,phrate ]= catchTimeTempProf ();
340 % setup integration
341 tstep = 1/60; % in minutes
342 t = [0: tstep:ptime(end)];
343 n = length(t);
344 temp = zeros(1,n);
345 temp (1) = ptemp (1) +273.15;
346 % set heatrate vector , holding times => heatrate =zero
347 modphrate = phrate;






354 for i=2: length(ptime)
355 l = t<ptime(i) & t>=ptime(i-1);




359 % set up temperature vector for time with dt=tstep
360 dt= t(2: end)-t(1:end -1);
361 mul = dt.*hr(1:end -1);
362 for i=1:n-1
363 % integrate temperature
364 temp(i+1)= mul(i) + temp(i);
365 end
366 tT= [t",temp "];
367 % compute logtheta for t-T- profile
368 lt = logtheta_pred(actenergy ,tT);
369 % interpolate the density values for logtheta from MC
370 sub = interp1( MC(:,1),MC(:,2),lt,comphelp.ipolmode);
371 % plotting







379 % plot subject vs. time
380 figure (6);







388 % ------------------ catchTimeTempProf --------------------
389 function [time ,temp ,hrate ]= catchTimeTempProf ()
390 hrate = [];
391 printf("␣␣␣Enter␣the␣time -temperature -profile :\n");
392 temp=input("Temperature␣in␣C␣([T0,T1 ,...,Ti,Ti ,..., Tend]):␣");
393 hrate=input("Heating␣rates␣in␣K/min␣([hr1 ,hr2 ,..., holdtime ,...,hrend -1]):
␣");
394 ntemp = length(temp);
395 % compute dtime
396 time = [0];
397 for i=1:ntemp -1;
398 dtemp = (temp(i+1)-temp(i));









406 ttime = time (1,2);
407 % sum up dtime
408 for i=1:ntemp -2;
409 ttime = [ttime ,ttime(end)+time(i+2)];
410 end
411 time = [0,ttime];








420 % -------------------- logtheta_pred -----------------
421 % computing log(theta) via num. integration (trapez -quad) for all datapoints
422 function res = logtheta_pred(actenergy ,tT)
423 global comphelp;
424 R = 8.314472/1000; % in J/( mol K)
425 n = size(tT ,1);
426 % compute theta for data points and heating rates
427 logtheta = zeros(n,1);
428 for j = 1:n-1
429 % integrate form t0 to tj+1
430 time = tT(1:j+1,1);
431 temp = tT(1:j+1,2);
432 % integrand according to curvekind s for sinter , e for entbinderung
433 switch comphelp.curvekind
434 case "s"
435 integrand = 1./ temp .*e.^(- actenergy ./(R.*temp));
436 case "e"
437 integrand = e.^(- actenergy ./(R.*temp));
438 endswitch
439 res = trapz(time ,integrand);
440 logtheta(j) = log10(res);
441 endfor
442 res = logtheta;
443 endfunction
444
445 % ------------------plotMC ----------------------




450 style = ["r";"g";"b";"m";"c";"r";"g";"b";"m";"c";"r";"g";"b";"m";"c"];




454 le = [];
455 for i=1: comphelp.num_hrate
456 le = [le;sprintf("%2.1f␣K/min",data.heatrate(i))];
457 endfor
458 le = [le;sprintf("Master␣Curve")];
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